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1.  Stand der Wissenschaft und Technik und Motivation 
 
Stetig steigende spezifische Anforderungen bezüglich Werkstoffcharakteristik und 
Einsatzverhalten fordern die Leichtbaulegierungen, im speziellen Kolbenlegierungen und 
Legierungen für die Herstellung von Fahrwerksteilen im Automobilbau, bis an die Grenze 
der Belastbarkeit. Die Einstellung eines homogenen, feinkörnigen und fehlstellenfreien 
Gefüges bei den bisher eingesetzten Legierungen aber auch bei den zunehmend stärker 
nachgefragten Legierungssystemen mit speziellen Eigenschaften wie verringerter ther-
mischer Ausdehnung und höherer massenspezifischer Festigkeit ist eine Zielsetzung der 
Gießereiindustrie. Stetig steigende Jahresproduktionsmengen an auf Aluminium basier-
ten Gussteilen begründen das hohe benötigte Qualitätsniveau. Die zunehmende Kom-
plexität des realitätsnahen Beanspruchungsprofils von Baugruppen und –elementen er-
fordert einen Blick über die konventionellen Werkstoffe hinaus. Neue heterogene Werk-
stoffe (Verbundwerkstoffe) sollen den hohen Anforderungen gerecht werden und durch 
eine geeignete Wahl der Matrix und Verstärkungskomponente den fortschreitenden 
Trend des Leichtbaus vorantrieben. Im Fahrzeugbau zielt ihr Einsatz auf eine Masseer-
sparnis und einer Verringerung des Kraftstoffverbrauchs, also auf eine Energieeinspa-
rung, ab. Eine geringe Dichte sowie eine hohe Schmelztemperatur sind als wichtigste 
Auswahlkriterien neu zu entwickelnder Werkstoffe zu nennen. Die Industrie forciert dort 
die Erprobung hinsichtlich eines verbesserten thermischen Ermüdungsverhaltens, opti-
mierter Dauerfestigkeit und einer hinreichenden, den Einsatzbedingungen entsprechen-
den, Wärmeleitfähigkeit, jedoch alles unter Berücksichtigung eines reduzierten Wärme-
ausdehnungskoeffizienten sowie verbesserter Verschleißfestigkeit. Das Ziel dieser Ent-
wicklungen ist die Reduzierung des Gewicht von Komponenten im Automobilbereich und 
des Kraftstoffverbrauchs bei Einsatz dieser optimierten Legierungen. Eine Erhöhung des 
Wirkungsgrades bei Betrachtung von Verbrennungsmaschinen wird angestrebt.  
Die fortschreitende Knappheit an Rohstoffressourcen und fossile Energielieferanten steht 
den steigenden Ansprüchen der Konsumenten an Qualität und Komfort entgegen. Eine 
beliebige Konstruktion in der Automobilindustrie muss sich daher heute an verschiede-
nen Merkmalen bzw. Prinzipien orientieren [1]: 
- dem Formleichtbau (hohe massenspezifische Festigkeit) 
- dem Stoffleichtbau (Werkstoffsubstitution durch leichtere, festere Werkstoffe) 
- dem Verbundleichtbau (hohe Steifigkeit und Tragfähigkeit von Konstruktionen bei 
minimalem Gewicht durch geeignete Kombination verschiedener Werkstoffe) 
- dem Konzeptleichtbau (optimale Anpassung an das Belastungssystem samt 
Komponentenanordnung nach systematischer Komponentenauswahl) 
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Neue Legierungskonzepte müssen demnach den erwähnten eigenschaftsbezogenen 
Anforderungen im größten Teil entsprechen. Von besonderem Interesse sind hier Werk-
stoffverbunde, die zum einen eine duktile Matrix und zum anderen hochfeste Partikel 
aufweisen.  
Das Spektrum der bisher verwendeten Kolbenlegierungen auf Basis der Al-Si-
Legierungen beschränkt sich bisher auf den eutektischen bzw. übereutektischen Kon-
zentrationsbereich. Ursache war der nur dort auftretende niedrige Ausdehnungskoeffi-
zient sowie eine hohe Verschleißfestigkeit durch höhere Härtewerte. Die Härtewerte 
nehmen mit steigenden Primärsiliziumausscheidungen als sehr harte Gefügebestandtei-
le zu.  Unter dem Aspekt einer weiteren Werkstoffoptimierung soll diese primäre Silizium-
Ausscheidung ersetzt werden. Eine sich ausscheidende intermetallische Verbindung 
kommt hier als substituierender Gefügebestandteil in Betracht. 
Intermetallische Phasen besitzen ionische, metallische und kovalente Bindungsanteile 
und verzeichnen somit Werkstoffeigenschaften, die eine Kombination von denen von 
Metallen und von Keramiken darstellen. Zu nennen sind die hohe Schmelztemperatur, 
eine befriedigende Duktilität sowie eine durch den metallischen Bindungsanteil höhere 
thermische Leitfähigkeit als bei reinen Keramiken. [2][3] 
Werkstoffe auf Basis der intermetallischen Phase Mg2Si besitzen ein hohes Potential für 
den Einsatz sowohl als Leichtbauwerkstoff, aber auch als Werkstoff für den Einsatz im 
Hochtemperaturbereich. Mg2Si besitzt eine hohe Schmelztemperatur, eine geringe Wär-
meleitfähigkeit und geringe Wärmeausdehnungswerte sowie eine geringe Dichte. Die 
daraus resultierende massenspezifische Festigkeit ist weiterhin entscheidend für ihren 
Einsatz beispielsweise als Komponente in neuen Kolbenwerkstoffen auf Aluminium-
Basis. Aluminium-Motorblöcke weisen einen Gewichtsvorteil auf, welcher jedoch durch 
die Anwendung von Grauguss-Zylinderlaufflächen in seinem Betrag reduziert wird. Die 
Anwendung eines auf dem System Al-Mg2Si basierenden in-situ-Reaktionswerkstoffes 
ermöglicht die Ausscheidung des Armierungswerkstoff, in diesem Fall das verschleißfes-
te Mg2Si, direkt über das Gießverfahren und die Wahl geeigneter Abkühlungsparameter 
im Bereich der funktionalen Zylinderlauffläche. Mithilfe dieses Werkstoffes können so die 
im Verbrennungsraum eines Kolbens oszillierenden Massen reduziert, die Verbren-
nungstemperatur erhöht und das Laufspiel im tribologischen System Kolben-Kolbenring-
Zylinder durch die geringe Wärmeausdehnung vermindert werden. Die resultierende Ver-
ringerung des Kraftstoffverbrauches führt weiterhin zu einer Erhöhung des energetischen 
Wirkungsgrades. [4] 
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1.1. Bisher eingesetzte Legierungen auf Aluminiumbasis 
 
Legierungen aus dem ternären System Al-Mg-Si sind aushärtbar. Diese Aushärtbarkeit 
beruht auf der temperaturabhängigen Löslichkeit der Mg2Si-Phase im Aluminium-
Mischkristall zurückzuführen. Die Aushärtung vollzieht sich aus einem ternären Löslich-
keitsfeld, in dem Magnesium- und Siliziumatome eine Ausscheidung der Zusammenset-
zung Mg2Si mit der stöchiometrischen Zusammensetzung von Mg : Si = 1,72 : 1 bewir-
ken und so eine Aushärtung verursachen. Eine Gefügevereinheitlichung und somit eine 
Härtesteigerung wird durch eine Lösungsglühbehandlung erzielt. Die Aushärtungswir-
kung korreliert stark mit dem Mg-Gehalt, da steigende Werte die Löslichkeit des Mg2Si 





Die AlMgSi-Knetlegierungen (Reihe 6xxx) besitzen in der industriellen Anwendung einen 
sehr hohen Stellenwert. Es handelt sich um die am häufigsten angewandten Knetlegie-
rungen. Der bisher interessante Bereich an Legierungsgehalten liegt bei 0,30 bis 1,5% 
Mg, 0,20 bis 1,6% Si und maximalen Werten von 1% Mn und 0,35% Cr. Das entspricht 
einem Mg2Si-Anteil von 0,40 bis 1,6% und variierenden Gehalten an freiem Si und Mg. 
Der in diesen Grenzen betrachtete Mg2Si-Anteil führt mit steigenden Werten zu einer 
Erhöhung der Zugfestigkeit von warmausgehärteten AlMgSi-Legierungen.  
Im Al-Mg-Si-Dreistoffsystem liegen die Knetlegierungen im Falle eines stöchiometrischen 
Mg : Si – Verhältnisses nahe dem quasi-binären Schnitt, andernfalls weisen sie zusätz-
lich einen Si-Überschuss auf. Die Variation dieser Größe erlaubt die Einflussnahme auf  
Mg2Si-Gehalt und -Ausscheidungsform und somit auf die erreichbaren Festigkeitswerte. 
Signifikante Steigerungen der Zugfestigkeit über das Maß der Legierungen mit stöchio-
metrischer Zusammensetzung hinaus sind mit einem Si-Überschuss zu erzielen. Abbil-
dung 1-1 zeigt die Veränderung der Zugfestigkeit bei steigenden Mg2Si-Gehalten.  
Ein Mg-Überschuss wirkt ebenfalls festigkeitssteigernd, jedoch im abgeschwächten Ma-
ße, da freies Mg die Löslichkeit des Mg2Si verringert. Ab einem Gehalt von 1,2% Si wirkt 
ein Mg-Überschuss festigkeitssenkend. Die Warmumformbarkeit wird durch Silizium we-
niger negativ beeinflusst als durch Magnesium, daher finden Si-Überschuss haltige Le-
gierungen im europäischen Raum vermehrt Anwendung. Durch Zusätze (Cu, Cr) ver-
sucht die US-amerikanische Industrie bei  stöchiometrischen Legierungen eine Festig-
keitssteigerung zu erzielen. [6] 
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Abb. 1-1: Einfluss von Mg2Si auf die Zugfestigkeit [6] 
 
 
Aushärtbare Aluminium-Knetlegierungen des Typs AlMgSi nehmen aufgrund guter Kor-
rosionseigenschaften und der Kombination von hohen Festigkeiten mit respektabler Leit-
fähigkeit einen wichtigen Platz unter den Konstruktionswerkstoffen ein. Sie sind bedingt 
schweißbar und eignen sich zum Präzisionsschmieden. Übliche Zusätze zur Verbesse-
rung der Kerbschlagzähigkeit und zur Veränderung des Ausscheidungsverhaltens sind 
Mangan (max. 1%), Chrom und Kupfer.  
Als Anforderungen an eine ausreichende Strangpressbarkeit nennt Beatty [7] u.a. ein 
gleichmäßig fein verteiltes Mg2Si, möglichst geringe Mengen an α-AlFeSi-Bestandteilen 
sowie ein über den gesamten Halbzeugquerschnitt homogenes Gefüge. Diese Vorgaben 
werden nur bei der Verarbeitung reiner Einsatzstoffe bzw. primärer Legierungen, einer 
schnellen Erstarrung mit anschließender Wärmebehandlung oder über Legierungszusät-
ze verwirklicht.  
 





• Flachprodukte und –profile 
• Strangpressprofile 
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1.1.2. AlSiMg-Gusslegierungen 
 
Technisch relevant sind bei den AlSiMg-Gusslegierungen (Reihen 42xxx und 43xxx) bis-
her Si-Gehalte von 5% bis 10% sowie Mg-Werte zwischen 0,3% und 0,6%. Mit Hilfe des 
Magnesiums ist eine hohe Festigkeit einstellbar. Weiterhin weisen solche Legierungen 
eine gewisse Verformbarkeit auf. Der optimale Mg-Zusatz sinkt mit steigenden Si-
Gehalten. Eine Begrenzung des Fe-Gehaltes wirkt sich positiv auf die Bruchdehnung 
aus. Durch geeignete Wahl des Mg-Zusatzes kann bei vorliegenden Eisengehalten die 
Kombination von Zugfestigkeit und Bruchdehnung optimiert werden [6]. 
Im Bezug auf AlSi-Legierungen kann man diese Werkstoffe in untereutektische (< 12,5% 
Si), eutektische (ca. 12,5 % Si) und übereutektische (> 12,5 % Si) Gusslegierungen ein-
stufen. 
Die Verarbeitung von AlSiMg-Gusslegierungen im Druck- und Kokillenguss ist mit einem 
erhöhten Fe-Gehalt verbunden, welcher mit den heutigen Anforderungen der Automobil-
industrie im Hinblick auf ausreichende Duktilität nicht mehr vertretbar ist. Um die Kleb-
neigung in der Form zu vermindern und um die Morphologie der dehnungsbeeinflussen-
den Eisenphase zu verändern, wird Mangan als Begleitelement eingesetzt. Eine Verbes-
serung der Warmfestigkeit war ebenfalls festzustellen. Die neuen Legierungen tragen 
folgende Namen und Zusammensetzung:  Magsimal-59 (AlMg5Si2Mn) und  
       Silafont 36 (AlSi9MgMnSr). 
Magnesiumzusätze bis 0,5% dienen der Festigkeitssteigerung. Zusätzliches Magnesium 
wird in Form von Magnesiumsilizid ausgeschieden. Es steht so der Verfestigung des Al-
Mischkristalls nicht mehr zur Verfügung und bewirkt keine Steigerung der Dehngrenze. 
[6] 
 
Tabelle 1-2: Anwendungsbeispiele ausgewählter AlSiMg-Gusslegierungen  
Legierung Anwendungsbeispiele 
EN AC-AlSi9Mg T6     • hochbeanspruchte Maschinenteile 
• Kurbelgehäuse, Zylinderköpfe 
EN AC-AlSi7Mg0,3 T6 • Automobil- und Raumfahrtindustrie 
• Hydraulikelemente, Armaturen- und 
Apparatebau 
EN AC-AlSi5Mg • Feuerlöschwesen  
• Chemische und Nahrungsmittelin-
dustrie 
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1.1.3. AlSi-Kolbenlegierungen 
 
Die Erforschung der Kolbenlegierungen ist noch nicht abgeschlossen. Die Ursache liegt 
in der Entwicklung von Verbrennungsmotoren mit immer höherer Leistung. Diese wird 
einerseits  mit steigenden Umdrehungszahlen und andererseits mit Verbrennungstempe-
raturen erzeugt, die jenseits der 2000°C Grenze liegen. Die gute Wärmeleitfähigkeit von 
Aluminium an sich aber auch eine geringe Dichte zeichnen die AlSi-Kolbenlegierungen 
aus. Durch Zusätze von Kupfer, Nickel und Eisen weisen sie eine erhöhte Warmfestig-
keit auf. Die Kolbenlegierungen sind vorwiegend Gusslegierungen, Kolben werden je-
doch auch geschmiedet. [6] 
 
Tabelle 1-3 zeigt vergleichend Werkstoffeigenschaften bisher eingesetzter Kolbenlegie-
rungen (hergestellt im Kokillenguss): 
 
Tabelle 1-3: Materialeigenschaften von Aluminium-Kolbenwerkstoffen [6] 
 AlSi12CuMgNi AlSi18CuMgNi AlSi21CuNiMg AlSi25CuNiMg 
Rp0,2 [ ²cm
N
] bei 250°C 70 - 110 80 - 120 80 - 120 90 - 120 
Rm [ ²cm
N
] bei 250°C 100 - 150 100 - 140 100 - 140 100 - 140 
A5 [ % ] bei 20°C 0,1 – 1,5 0,2 – 1,0 0,1 – 0,5 0,1 – 0,5 
Härte [HB ] bei 20°C 90 - 125 90 - 125 90 - 125 90 - 125 
E-Modul [GPa ]  
bei 20°C 










1,43 – 1,55 1,34 – 1,47 1,3 – 1,43 1,26 – 1,39 
Mittlere lineare Wär-
meausdehnung zwi-
schen 20 und 200°C 
[ 1610 −− ⋅K ] 
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1.2. Problemsituation und Ziel dieser Arbeit 
 
Ziel dieser Arbeit ist die Herstellung einer Legierung auf Aluminium-Basis mit einem ho-
hen Anteil von Mg2Si. Der Magnesiumsilizid-Gehalt beeinflusst wesentlich die Dichte, die 
thermische Ausdehnung sowie das Verschleißverhalten von Bauteilen. Ein Legierungs-
system, welches als Hauptkomponenten Aluminium und Mg2Si als intermetallische Pha-
se aufweist, zeichnet sich aus Sicht des Erstarrungsverhaltens durch ein ausgeprägtes 
Erstarrungsintervall aus. Dieser interessante Werkstoff kann dadurch interglobulare 
Fehlstellen aufweisen, welche die mechanische Eigenschaften, vor allem die Bruchdeh-
nung, unzulässig verschlechtern. Die Einstellung einer homogenen Mg2Si-Verteilung ist 
ebenfalls problembehaftet und bedarf einer genauen Betrachtung.  
Die Auswertung von Vorversuchen zeigte einen vordergründigen Ansatzpunkt für die 
Versuchsinhalte im Rahmen dieser Dissertation. Ein steigender Mg2Si-Gehalt in Alumini-
um-Legierungen führt einerseits zu einer positiven Veränderung des Eigenschaftsspekt-
rums. Eine Dichteverringerung, bessere Verschleißeigenschaften sowie geringere ther-
mische Ausdehnungen sind hier festzustellen. Anderseits setzt die stark ausgeprägte 
dendritische und grobkristalline Struktur der Mg2Si-Kristalle im Wesentlichen die mecha-
nischen Kennwerte auf ein inakzeptables Niveau herab. Die Tendenz zur endogen brei-
artigen Erstarrung steigt mit zunehmendem Mg2Si-Gehalt. Es ist somit mit Speisungspo-
rositäten und interdendritischer Lunkerung zu rechnen. Die Beeinflussung der Erstarrung 
und der Kristallisation bis hin zur Gefügeausbildung soll zu einer Optimierung der stati-
schen, der dynamischen und auch der thermischen Werkstoffeigenschaften führen. Das 
erklärte Ziel ist die Entwicklung eines neuen Werkstoffes auf Basis des Legierungssys-
tems Aluminium-Magnesium-Silizium. Der entwickelte Werkstoff soll sowohl als Gussle-
gierung als auch als Knetlegierung zum Einsatz kommen können und dementsprechend 
beiden Eigenschaftsanforderungen in kombinierender Weise entsprechen, die oben ge-
nannten Legierungscharakteristika in angemessener Größe aufweisen und somit eine 
Innovationswirkung auf die Automobilindustrie ausüben. 
Es wird eine Gefügebeeinflussung mittels chemisch-metallurgischer aber auch mecha-
nisch-physikalischer Verfahren durchgeführt. Eine daraus resultierende Kornfeinung be-
einflusst das Gießverhalten wie Speisungsvermögen, Fließvermögen und Oberflächen-
güte. Es werden veränderte mechanische Eigenschaftswerte nachgewiesen. Die Ausbil-
dung der primär ausgeschieden Mg2Si-Phase soll beeinflusst werden. 
In dieser Arbeit soll der Zusammenhang zwischen Gefüge und mechanischen Eigen-
schaften im Zusammenspiel mit einer variierenden Schmelzzusammensetzung sowie 
sich ändernder Gießparameter dargelegt werden. Weiterhin werden verschiedene Mög-
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lichkeiten der Schmelzbehandlung zur Einstellung einer optimierten Gefüge-
Eigenschaftskombination von AlMgSi- bzw. Al/Mg2Si Legierungen untersucht. Schwer-
punkte werden deshalb das Feinen der Primärphase (dieser Gefügebestandteil beein-
flusst die gießtechnologischen und mechanischen Eigenschaften am stärksten), die Mat-
rixverfestigung durch Hinzulegieren von Elementen, die Eigenschaftsveränderung durch 
Ultraschalleinwirkung während sowie einer Wärmebehandlung nach der Erstarrung sein. 
Zusätzlich werden eine Werkstoffcharakterisierung anhand statischer Eigenschafts-
merkmale sowohl bei Raumtemperatur als auch im einsatzrelevanten Temperaturbe-
reich, die Feststellung der Umformbarkeit ausgewählter Zusammensetzungen bei ver-
schiedenen Umformparametern, die Analyse der Schädigungsmechanismen bis zum  
Extremfall einer Belastung (Bruch) und die Ermittlung der Gießeigenschaften durchge-
führt. Die Verarbeitung des Werkstoffes und die Eigenschaftsveränderung sollen durch 
Versuche im Strangguss, Squeeze-Casting-Verfahren, Schwerkraftguss in Sandformen 
und Kokillen und Schleuderguss beschrieben werden. 
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2.  Metallkundliche Grundlagen der Al-Mg2Si-Legierungen 
 
2.1. Intermetallische Phasen  
 
2.1.1. Definition und Eigenschaften 
 
Als intermetallische Verbindung oder Phase werden alle chemischen Verbindungen be-
zeichnet, die aus mindestens einer metallischen Komponente bestehen. Sie gehorchen 
nicht einfachen Valenzregeln und weisen eine andere Struktur als die Einzelelemente 
auf, wobei diese häufig im stöchiometrischen Verhältnis, also gemäß ihrer chemischen 
Formel, zueinander stehen. Neben der metallischen Bindung treten bei intermetallischen 
Phasen auch ionische und kovalente Bindungsanteile auf, die zu einer hohen Gitterstei-
figkeit und so auch zu einem verringertem Verformungsvermögen bei Raumtemperatur 
führen. 
Fanden Intermetallische Phasen früher durch ihre Sprödigkeit keine großtechnische An-
wendung, zählen sie heute zur Gruppe der Strukturwerkstoffe, denen bei geringer Dichte 
hohe Festigkeiten und höchste Temperaturbeständigkeit zugesprochen werden. Bei ent-
sprechenden Temperaturen sind für gleichartige plastische Verformungen höhere 
Schubspannungen zu verzeichnen als bei den Komponenten. Jedoch besitzen sie ver-
gleichsweise kleine Bruchdehnungen, so dass es zum Auftreten von Streckgrenzen 
kommt. Die Fließspannung der Verbindungen ist vielmals stärker thermisch aktiviert. 
Die Einstellung einer intermetallischen Legierungskomponente kann direkt in der 
Schmelze bzw. während des Gieß- und Erstarrvorganges, also in-situ, aber auch über 
pulvermetallurgische Prozesse erfolgen.  
Intermetallische Phasen sollen auf dem Gebiet der Hochtemperaturwerkstoffen die Ent-
wicklungslücke zwischen den bereits am Ende ihrer Möglichkeiten angelangten nickel- 
und kobaltbasierten Superlegierungen und den noch im Entwicklungsstadium befindli-
chen Strukturkeramiken abdecken. Bei Einsatztemperaturen von 1000°C wird auf eine 
Erhöhung des Wirkungsgrades bei der Energieumwandlung in Verbrennungskraftma-
schinen (vor allem in Gasturbinen) hingearbeitet.  
Um die Verwendung intermetallischer Phasen zu rechtfertigen, wird besonders auf ein 
geringes spezifisches Gewicht Wert gelegt, d.h. es werden vorwiegend die Bestandteile 
Titan, Aluminium, Silizium und Magnesium betrachtet und untersucht. 
Neben dem bekannten Eigenschaftsprofil von Nickel- und Titanaluminiden wird den in-
termetallischen Phasen TiCr2, TaFeAl und Mg2Si ein hohes Entwicklungspotential zuge-
sprochen. [8][25 – 28] 
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2.1.2. Magnesiumsilizid (Mg2Si) als intermetallische Phase 
 
Mg2Si kristallisiert im Antiflussspatgittertyp CaF2 mit einem aus Siliziumatomen aufge-
bautem kubisch flächenzentrierten Gitter, in dem die tedraedrischen Zwischengitterplätze 
von Magnesiumatomen besetzt sind (Abb. 2-1). Es handelt sich um eine Zintl-Phase aus 
der Gruppe der Daltonide. Aufgrund der geringen theoretischen Dichte von 1,88 g/cm³, 
der hohen Härte von 460 HV und des relativ geringen thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten von ca. 7,5 · 10-6 K-1 stellt sie, sofern es gelingt, lunkerfreie Gussteile mit ausrei-
chender Duktilität herzustellen, eine gute Basis für einen Leichtbauwerkstoff mit hoher 
Warmfestigkeit dar. Weiterhin besitzt Mg2Si eine geringe spezifische Wärmeleitfähigkeit 
von 8 W/mK sowie eine hohe spröd-duktil Übergangstemperatur von 490°C. [16] 
Mg2Si wird als Komponente in klassischen Al- oder Mg-Legierungen eingesetzt. In Ab-
hängigkeit des Verfahrens des Einbringens, des Keimhaushaltes der Schmelze sowie 
der Abkühlungsbedingungen kann die Verteilung der Mg2Si-Partikel in der Schmelze 




  Abb. 2-1: molekulare Darstellung von Mg2Si [16] 
 
 
      Tabelle 2-1: Eigenschaften der intermetallischen Phase Mg2Si [16] 
Physikalisch:  Kristallin: 
Schmelztemperatur:                                         1085°C Strukturtyp:     C1 
Dichte (theoretisch):         1,88 g/cm³ Gitter:              kfz 
E-Modul: 120 GPa Gleitebene:     001 
Linear thermischer Ausdehnungskoeffizient: 7,5 · 10-6 K-1 Gleitrichtung:  100 
Wärmeleitfähigkeit:               8 W/mK  
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In Abb. 2-2 ist ein Mg2Si Kristall in mitten einer duktilen Bruchfläche zu sehen. Er ist frei 
gewachsen unter der Ausbildung einer oktaedrischen Morphologie mit einer nahezu per-
fekten {111} Habitusebene. 
 
 
Abb. 2-2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme  
                  eines Mg2Si-Kristallits 
 
 
2.2. Eigenschaften einer Legierung auf Basis von Al-Mg2Si 
 
Das pseudobinäre eutektische System Al-Mg2Si entspricht einer Verbindung vom Typ 
Metall - intermetallische Verbindung. Es stellt sich bei einem Mg2Si Anteil von 13,9 m% 
im Aluminium-Mischkristall eine pseudobinär-eutektische Reaktion ein [12][20]. Diese 
Legierungen stellen einen ganz besonderen Anspruch an die Schmelz- und Gießtechnik 
dar. Ursache hierfür sind vorhanden Feststoffanteile in der Schmelze, die das Fließver-
mögen des schmelzflüssigen Metalls herabsetzen. Durch die Veränderung der Erstar-
rungsmorphologie werden das Speisungsvermögen sowie die Lunkerneigung beein-
flusst. Diese Tatsachen bewirken Handlungseinschränkungen bei der Konstruktion u.a. 
im Hinblick auf die minimal gießbare Wanddicke aber auch bei der Fertigungstechnolo-
gie.  
Eine Al/Mg2Si-Legierung ist warmaushärtbar. Die Aushärtbarkeit beruht auf der tempera-
turabhängigen Löslichkeit der Mg2Si-Phase im Aluminium-Mischkristall.  
Eine Al/Mg2Si-Legierung lässt sich schlecht spanabhebend verarbeiten. Die Ursache 
liegt in den spröden, sehr festen Mg2Si-Partikeln. Jedoch besitzt dieser Werkstoff des-
halb auch gute Verschleißeigenschaften [4]. 
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Mg2Si als spröde Komponente dieser Legierung setzt die Dehnungskennwerte herab. 
Ein besseres duktiles Werkstoffverhalten konnte in einer Druckversuchsreihe bei Steige-
rung des Al-Gehaltes beobachtet werden [14]. Jedoch waren in diesem Zusammenhang 
auch erhöhte Dichte-Werte festzustellen. Die geforderten duktilen Eigenschaften der zu 
untersuchenden Legierung müssen durch die Aluminiummatrix realisiert werden [2]. 
Werden bei der Legierung Al/Mg2Si die Mg2Si-Partikel direkt an Ort und Stelle, also in-
situ, in der Schmelze erzeugt, handelt es sich um einen in-situ-Reaktionswerkstoff. Wäh-
rend der gießtechnischen Verarbeitung, dem Schmelzen mit anschließendem Erstarren, 
kommt es zum Ausscheiden der primären Mg2Si-Kristalle aus dem Matrixwerkstoff. Es 
sollte sich daher eine homogene Verteilung der Partikel im Matrixmaterial einstellen. 
Im Englisch sprechenden Raum spricht man von einem partikelverstärktem Verbund-
werkstoff mit metallischer Matrix (particular reinforced metal matrix composite = PMMC). 
Da es sich bei der Al/Mg2Si Legierung um eine in-situ-Ausscheidung der Magnesiumsili-
zid-Partikel handelt, sind die Bezeichnungen in situ PMMC bzw. in situ MMC (metal mat-
rix composite) ebenfalls zutreffend. [11][12] 
Fitzer [23] schließt ein seiner Definition von Verbundwerkstoffen hingegen alle Legierun-
gen, die durch Ausscheidung aus einer Mischphase entstehen, aus. Die Legierung 




2.3. Ternäre Zustandsschaubilder 
 
Das ternäre Zustandsschaubild Al-Mg-Si (Abb. 2-3) wird durch den quasibinären Schnitt 
entlang Al-Mg2Si in zwei einfache ternär-eutektische Teilsysteme aufgeteilt. Laut Hufna-
gel [31] schmilzt im Punkt E1 bei 12,95% Si, 4,96% Mg und 555°C das ternäre Eutekti-
kum Al-Mg2Si-Si.  Das Eutektikum Al-Mg2Si-Al8Mg5 (Punkt E4) weist eine Schmelztempe-
ratur von 449°C auf und ähnelt sehr dem binären Randsystem Al-Al8Mg5. Die intermetal-
lische Verbindung Al8Mg5 tritt als γ-Phase in Erscheinung. Beide Punkte verbindet die 
ternär-eutektische Rinne, welche im Punkt e3 bei 595°C im quasibinären Schnitt (8,15% 
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Chakraborti [97] ermittelte auf experimentellem Weg leicht abweichende Werte für die 
Reaktionstemperaturen und elementaren Zusammensetzung: 
 
     Tabelle 2-2: Reaktionstemperaturen und Zusammensetzungen [97] 
Zusammensetzung [%] Reaktion Temperatur [°C] Typ 
Al Mg Si 
L↔(Al) + Mg2Si 587 e3 84,5 11,0 4,5 
L↔(Al) + (Si) + Mg2Si 557 E1 80,9 6,0 13,1 
L↔(Mg) + γ + Mg2Si <436 E4 30,9 69,1 0,03 
 
 
Das große Feld der Primärkristallisation von Mg2Si erstreckt sich ausgehend von der 
intermetallischen Phase Mg2Si bis zur Al – reichen Ecke (Abb. 2-3) [76].  
Im α-Mischkristall lösen sich bei 583,5°C 1,91 m% Mg2Si, mit fallenden Temperaturen 
sinkt die Löslichkeit auf 0,2 % bei 200 °C. Bei der pseudobinär-eutektischen Zusammen-
setzung (Al + 13,9% Mg2Si) existieren Schmelze, Aluminium und Mg2Si im Temperatur-
feld zwischen 583,5°C und 594°C nebeneinander [12][20][29]. 
 
 
Anhand des in Abb. 2-4 dargestellten quasi-binären Zustandsdiagrammes Al-Mg2Si wird 
folgendes Problem im Hinblick auf die schmelz-metallurgische Herstellung von übereu-
tektischen Legierungen sichtbar: 
 
• Steigt der Mg2Si-Anteil auf Werte größer 13,9% weitet sich das Erstarrungsinter-
vall stark auf. Dementsprechend verlängert sich die Erstarrungszeit der primär-
erstarrenden Phase. Die sich beispielsweise im Sandguss einstellende Abkühlge-
schwindigkeit führt so zu einer groben dendritischen Morphologie der primär aus-
geschiedenen Mg2Si-Kristalle. 
 
• Steigende Tendenzen hin zur dendritischen Erstarrung erhöhen weiterhin die Ge-
fahr der interdendritischen Lunkerung und begründen so besondere Anforderun-
gen an das jeweilige Gießverfahren. 
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       Abb. 2-3: Zustandsschaubild des Systems Al – Mg – Si [16] 
 
 
   Abb. 2-4: Al-Mg2Si Gleichgewichtsphasendiagramm [12] 
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2.4. Einfluss des Si-Überschusses 
 
Die Einstellung eines Si-Überschusses in der Schmelze stellt eine Abweichung von der 
stöchiometrischen Schmelzzusammensetzung dar und führt zu einer homogeneren Ver-
teilung und vor allem zu kleineren Erscheinungsformen der primär ausgeschiedenen 
Mg2Si-Partikel. Eine Sphärodisierung des α-Mischkristalls sowie die Unterdrückung von 
binär-eutektischen Reaktionen sind weiter Effekte. Die Feinung der Gefügeausbildung 
der Restmatrixkomponente hat eine Steigerung der Matrixfestigkeit zur Folge. Die Be-
netzbarkeit und Haftung der Teilchen in dem sie umgebenden Werkstoff ist durch den 
Zusatz von Silizium als Überschuss gesichert. Um eine Verbindung der duktilen Al-Matrix 
mit Mg2Si zu erreichen, ist das Arbeiten mit Si-Überschuss nötig. 
Steigende Si-Anteile bis zu einem Wert von 8% führen zu steigenden Volumenanteilen 
des α-Mischkristall. Somit ist ein direkter Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften 
zu erkennen. Die Rissentstehung und –fortpflanzung wird verzögert, da eine Gefügefei-
nung und so eine Verbesserung der Dehnungseigenschaft der Matrix eintreten. 
Der kornfeinende Effekt wird mit steigender zusätzlicher Si-Zugabe erhöht. Optimal ist 
ein Si-Überschuss von 8%. Eine Erhöhung auf 12% hat eine mikrostrukturelle Grobstruk-
tur und eine unregelmäßige Erscheinungsform der Mg2Si-Kristalle zur Folge. [9] 
 
Abb. 2-5 und Tabelle 2-3 zeigen die Abhängigkeit der mechanischen Eigenschaften ei-
ner Al-15Mg2Si vom Si-Überschuss unter Verwendung eines Feinungszusatzes aus 
NaCl, NaF und P. Während die Dehnung proportional mit steigenden Si-Gehalten an-
steigt, erreicht die Zugfestigkeit einen maximalen Wert bei 8%, begründet durch den ma-
ximalen Volumenanteil des α-Mischkristalls [10][11]. 
 
 
Abb. 2-5: Zugfestigkeit (UTS) und Dehnung (Elongation) in Abhängigkeit vom       
                Si-Überschuss in einer Al-15Mg2Si [10] 
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Tabelle 2-3: Mechanische Eigenschaften in Abhängigkeit zum Si-Überschuss [10] 
Si-Überschuss Volumenanteil α-MK Zugfestigkeit (MPa) Dehnung (%) 
0% --- 166 5,3 
5% 35,3 vol% 304 8,1 
8% 38,4 vol% 329 8,3 
12% 29,7 vol% 216 10 
 
 
Steigende Si-Überschüsse beeinflussen zusätzlich das Erstarrungsverhalten. Abb. 2-6 
zeigt den vertikalen Schnitt des ternären Zustandsdiagramms entlang Al-15Mg2Si und 













Abb. 2-6: Quasi-binäres Zustandsdiagramm Al-15Mg2Si zu Si [9] 
 
Es finden folgende Ausscheidungsvorgänge in Abhängigkeit des Si-Gehaltes statt [9]: 
 
Al-15Mg2Si-(o-a)Si:  L? L1 + Mg2SiP ? L2 + (Al+Mg2Si)E + Mg2SiP  
  ? (Al + Mg2Si)E + Mg2SiP 
 
Al-15Mg2Si-(a-b)Si:  L? L1 + Mg2SiP ? L2 + (Al+Mg2Si)E + Mg2SiP  
  ? (Al + Si + Mg2Si)E + (Al + Mg2Si)E + Mg2SiP 
 
Al-15Mg2Si-(b-c)Si: L? L1 + Mg2SiP ? L2 + (Si+Mg2Si)E + Mg2SiP  
  ? (Al + Si + Mg2Si)E + (Si + Mg2Si)E + Mg2SiP 
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Uyma [4] ermittelte die mechanische Eigenschaften im Kokillenguss (Abb. 2-7) und den 
Abkühlungsverlauf in Abhängigkeit des Silizium-Überschusses (Abb. 2-8): 























































       Abb. 2-7:  Eigenschaften einer Al-15Mg2Si mit steigenden Si-Überschüssen [4] 
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      Abb. 2-8: Abkühlungskurven einer Al-15Mg2Si mit steigenden Si-Überschüssen [4] 
 
Die Auswertung des Eigenschaftsverlaufes zeigt, dass mit steigenden Si-Überschüssen 
die Dehnungswerte von 2,3% bei 0% Si-Überschuss auf 0,8% bei 12% Si-Überschuss 
abfallen. Das Maximum der Zugfestigkeit von 185 MPa wurde bei Al-15Mg2Si-
Legierungen mit einem Si-Überschuss von 8% ermittelt. Legierungen mit 12% Si-
Überschuss weisen mit 158 MPa die höchste 0,2%-Dehngrenze sowie eine experimen-
tell ermittelte Dichte von 2,53g/cm³ auf. Legierungen mit lediglich 4% Si-Überschuss be-
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sitzen ein Masse/Volumenverhältnis von 2,55g/cm³. Der E-Modul ist der Dichte direkt 
proportional. Dementsprechend besitzt die 12%-Si-Überschuss haltige Al-15Mg2Si-
Legierungsvariante einen maximalen E-Modul von 89,1 GPa. Die Härte als Maß des 
Verschleißwiderstandes sollte bei Kolbenlegierungen äußerst hoch sein. Steigende Si-
Überschüsse führen mit Ausnahme der Variante mit 4% Si-Überschuss, zu steigenden 
Härtewerten. 
 
Die Knickpunkte in den Abkühlkurven im Bereich 660°C – 600°C weisen auf die einset-
zende Primärerstarrung von Mg2Si hin. Mit steigenden Si-Überschüssen sinkt die Tem-
peratur, die die beginnende Ausscheidung des binären Eutektikums Al + Mg2Si kenn-
zeichnet. Sie fällt von ca. 590°C bei 0% Si-Überschuss auf ca. 570°C bei 8% ab. Legie-
rungen mit 4% und 8% Si Überschuss erstarren ab 550°C im ternären Eutektikum zu Al 
+ Si + Mg2Si.   
Gemäß dem Gleichgewichtsphasendiagramm Al-15Mg2Si zu Si scheiden Legierungen 
mit 12% Si-Überschuss primär Mg2Si aus, im Anschluss folgt ein binäres Eutektikum aus 
Silizium und Mg2Si. Die Restschmelze erstarrt dann ternär-eutektisch zu. Die einsetzen-
de binär-eutektische Erstarrung müsste jedoch mit einem Knickpunkt im Abkühlungsver-
lauf zwischen den Temperaturen 630°C und 550°C verbunden sein. Dieser ist in Abb. 2-
8 nicht zu erkennen. Demnach besteht das Gefüge der Al-15Mg2Si-Legierung mit 12% 
Si-Überschuss aus primär erstarrtem Mg2Si sowie dem ternären Eutektikum. 
Das Gefügebild der 0% Si-Überschuss (Abb. 2-9) haltigen Legierung weist eine un-
gleichmäßige Verteilung von Mg2Si-Kristallen größerer Struktur auf. Die siliziumhaltigen 
ternär-eutektischen Phasenbestandteile treten aufgrund der Ausscheidungssequenz 
nicht auf. Daher weist diese Probe, trotz der örtlich gehäuften Mg2Si-Kristallisation ein 
Maximum der Dehnung bei gleichzeitig minimalen Festigkeitswerten auf. 
Die Mg2Si-Kristalle der Legierung mit 4 % Si-Überschuss (Abb. 2-10) haben eine nadeli-
ge Erscheinungsform. Die spitzen Ecken und Kanten der Mg2Si-Kristalle wirken bei me-
chanischer Belastung als Spannungskonzentrationsstellen. Diese innere Kerbwirkung 
führt zum Bruch der Teilchen. Die Dehnungs- und Festigkeitswerte sinken aus diesem 
Grund. Als weiterer Gefügebestandteil tritt das ternäre Eutektikum aus Al, Si und Mg2Si 
als grau melierter Bereich in Erscheinung. 
Die Legierungsvariante mit 8% Si-Überschuss (Abb. 2-11) zeigt eine homogenere Vertei-
lung verbunden mit einer Kornfeinung der Mg2Si-Kristalle sowie grobe, kantige binär-
eutektische Strukturen um die Mg2Si-Kristalle selbst. Eine Festigkeitssteigerung sowie 
die daraus resultierende Verminderung des Dehnungsvermögens sind festzuhalten. 
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12% Si-Überschuss (Abb. 2-12) bewirken ein ähnliches nadelförmiges Ausscheiden der 
Mg2Si-Kristalle. Es tritt jedoch ein neuer Gefügebestandteil auf. Es handelt sich dabei um 
binär-eutektisch erstarrtes Siliziums, welches neben der stark zerklüfteten Mg2Si-



















































Abb. 2-12 (12%) 
 
Abb. 2-9 - 2-12: Ausscheidungsverteilung bei steigenden Si-Überschüssen (0-4-8-12%)  
 
 
2.5. Vorgänge während der Erstarrung 
 
Es kommt zur pseudobinären eutektischen Reaktion zwischen Al und Mg2Si bei einem 
Mg2Si-Anteil von 12,9 % [9] bzw. von 13,9% [20].   
Am Beispiel einer Schmelzanalyse, die eine Al-15Mg2Si mit 8 % Si Überschuss vorsieht, 
erstarrt die Schmelze zwischen den Punkten a und b (Abb. 2-6). Es handelt sich um eine 
übereutektische Legierung [32]. Nach Erreichen der Liquidustemperatur beginnt die Pri-
märkristallisation von Mg2Si mit einer im Optimalzustand homogenen Verteilung in der 
Matrix. Die hohe Schmelzentropie der intermetallischen Phase führt zur Ausbildung der 
facettierten Morphologie. Die Schmelze verarmt an Mg2Si und bewegt sich Richtung des 
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Al-reichen Gebiets. Das breite Temperaturintervall zwischen Liquidus- und Solidus-Linie 
führt zu einer groben dendritischen Mikrostruktur der primären Mg2Si-Kristalle [10][11]. 
Anschließend kristallisiert das binäre Eutektikum bestehend aus Aluminium und Mg2Si 
aus. Diese irregulären Mikrostrukturen werden in Anlehnung an die Gefügestruktur von 
unveredelten Al-Si-Legierungen auch als „Chinese Script“ (engl.: Chinesenschrift) be-
zeichnet. Mit Durchschreiten der Temperatur von 555°C beginnt vorwiegend an den 
Korngrenzen die Ausscheidung des sehr feinen ternären Eutektikums bestehend aus 
Aluminium, Silizium und Mg2Si.  
Es existiert nach erfolgter Mg2Si-Kristallisation ein Al-reiches Gebiet um die primär aus-
geschiedenen Kristalle, an denen die Keimbildung des binären Eutektikums beginnt. [9]  
Anhand der stattfindenden Ausscheidungsvorgänge (siehe Kap. 2.4) scheidet sich im 
Gleichgewichtszustand kein α-Aluminium-Mischkristall sondern mindestens immer ein 
binäres Eutektikum aus. Der Gleichgewichtszustand stellt sich nur bei langsamer Abküh-
lung und Erstarrung ein.  
Das Gefügebild einer druckgegossenen Al(Mg2Si)45 (Abb. 2-13) zeigt eine inhomogene 
Verteilung primär erstarrender Mg2Si Dendriten in der Matrix. Die Dendriten sind durch 





Abb. 2-13: Mikrostruktur einer übereutekti- 
                  schen Al-Mg2Si Legierung [2] 
Abb. 2-14: Ausscheidungsverteilung einer 
AlSi13,5Mg9,5  
 
Die in Abb. 2-14 sehr feinen grau eutektische Strukturen um den α-Mischkristall sind das 
ternäre Eutektikum aus Al, Si und Mg2Si. Die grauen chinesenschriftähnlichen Bereiche 
stehen für das eutektische Mg2Si, welches mit dem weiß erscheinenden α-Mischkristall 




2. Metallkundliche Grundlagen der Al-Mg2Si-Legierungen                                                                   27 
2.6. Gefügeeinstellung und Einflüsse auf die Eigenschaften 
 
Das in einem Gussteil entstehende Gefüge ist von der Legierung, der Erstarrungsmor-
phologie, den Wärmentzugsbedingungen sowie dem Keimhaushalt abhängig. Gleiches 
gilt für das Auftreten von Werkstoffinhomogenitäten (Lunker, Poren etc.). Dünnere Ab-
schnitte des Gussstückes erstarren schneller. Eine schnelle Formfüllung muss dort reali-
siert werden. Masseintensivere Stellen und Abschnitte mit zunehmender Wanddicke wir-
ken als thermisches Zentrum und weisen veränderte thermodynamische Bedingungen 
auf. Hier muss zunehmend mehr gespeist werden. Eine schnelle Erstarrung führt neben 
einer Gefügefeinung auch zum teilweise zwangsgelösten Zustand des Wasserstoffs in 
der erstarrenden Schmelze. Der Wasserstoff kann aufgrund der schnellen Abkühlung 
nicht vollständig ausdiffundieren, was zu einer Verringerung der Gasporosität führt. 
Die Art der Gefügeausbildung, d.h. die Korngröße sowie die gleichmäßige Ausbildung 
und Verteilung der Gefügebestandteile, ist für die mechanischen Eigenschaften und so-
mit unmittelbar für die technologischen Gebrauchseigenschaften (Druckdichtheit und 
Zugfestigkeit) der späteren Bauteile maßgebend. 
Feinkörnige Legierungen weisen im Allgemeinen bessere Werkstoffeigenschaften als 
grobkörnige auf. Daher ist die Einstellung eines globulitischen Gefüges unabdingbar. 
Neben schnellerer Abkühlung des schmelzflüssigen Metalls in der Form und der mecha-
nischen Schmelzbehandlung stellt auch die Kornfeinungs- und Veredlungsbehandlung 
ein Verfahren dar, welches das Erstarrungsverhalten des noch flüssigen Metalls im Hin-
blick auf ein feinkörniges Gefüge beeinflusst. Eine Gefügeveränderung nach erfolgter 
Erstarrung ist bei Metallen mittels Wärmebehandlung realisierbar.  
Bei der Erstarrung von übereutektischen Al/Mg2Si-Legierungen werden nach Unter-
schreiten der entsprechenden Liquiduslinie primär Magnesiumsilizidkristalle ausgeschie-
den. Bei chemisch sehr reinen Schmelzen, die nahezu frei von Fremdkeimen sind, ist 
diese Primärausscheidung erschwert. Sie erfolgt deshalb zum großen Teil endogen an 
den wenigen Fremdkeimen, wobei die Mg2Si-Kristalle feder- oder sternförmig wachsen. 
Kennzeichnend für das AlMg2Si Gefüge sind grobe, ungleichmäßig verteilte Mg2Si Pri-
märkristalle, wobei deren Volumenanteil von der Legierungszusammensetzung und der 
Abkühlungsgeschwindigkeit abhängt. Ihre Form, Größe und Verteilung ist jedoch eng mit 
den in der Schmelze vorhandenen Verunreinigungen und somit der Schmelzequalität, 
den Fremdkeimen und den eingesetzten Feinungspräparaten verbunden. 
Eine hohe Temperaturwechselbeständigkeit wird durch eine feine Verteilung des binären 
Eutektikums sowie der primären Mg2Si-Kristalle erreicht. [102] 
 
2. Metallkundliche Grundlagen der Al-Mg2Si-Legierungen                                                                   28 
2.7. Einfluss der Abkühlungsgeschwindigkeit 
 
Soll die vorliegende Mg2Si-haltige Legierung unter Gleichgewichtsbedingungen erstar-
ren, setzt man eine langsame Abkühlungsgeschwindigkeit voraus. Zum Beispiel erstarrt 
die AlSi13,5Mg9,5 (=Al-15Mg2Si-8Si) entlang der Linie AB in Abb. 2-16 beginnend mit 
dem Ausscheiden von primären Mg2Si-Kristallen. Anschließend folgt die Erstarrung der 
Linie BD, gekennzeichnet durch das zusätzliche Ausscheiden von binärem Eutektikum 
(Al + Mg2Si). Mit Erreichen des Punkt D setzt die ternär-eutektische Erstarrung zu Al + 
Mg2Si + Si ein. 
Schnelle Abkühlungsgeschwindigkeiten verringern die Diffusion des Mg und Si in Alumi-
nium und führen zum Verlassen des Gleichgewichtsgebietes der Erstarrung. Die Diffusi-
onsgeschwindigkeit von Silizium liegt unterhalb der von Magnesium in Aluminium-
Schmelzen. Während der Erstarrung nimmt die Konzentration an Si-Atomen in der noch 
flüssigen Schmelze nahe der Fest-Flüssig-Grenzfläche mit steigender Abkühlungsge-
schwindigkeit zu. Die Erstarrung vollzieht sich daher entlang der Linie AC anstatt der 
Linie AB. Die binär-eutektische Reaktion wird so teilweise unterdrückt. Mit Durchschrei-
ten der ternär-eutektischen Temperatur beginnt die ternär-eutektische Ausscheidung von 
(Al + Mg2Si + Si). Diese Erstarrung ist an eine bestimmte Schmelzzusammensetzung 
gebunden, sodass Aluminium in der Schmelze zurückbleibt. Um 1 mol des binären Eu-
tektikums (Al + Mg2Si) zu erhalten sind 0,25 mol Al notwendig, für 1 mol des ternären 
Eutektikums (Al + Mg2Si + Si) jedoch nur 0,2 mol Al. Deswegen erfolgt neben der Bil-
dung des Ternäreutektikums auch die Ausscheidung von α-Aluminium-Dendriten. Stei-
gende zusätzliche Si-Gehalte verringern das Maß der binären Erstarrung und führen bei 
der Betrachtung des Bereichs an Si-Überschusses von max. 8% zu steigenden Anteilen 
an α-Aluminium. [9] 
Hohe Erstarrungsgeschwindigkeiten führen in Analogie zur Aluminium-Silizium-
Veredlung zu einer deutlichen Feinung des Mg2Si. [102] 
 
 
                    Abb. 2-16: Ausschnitt des ternären Zustandsdiagramm Al-Mg-Si [9] 
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2.8. Einfluss der Legierungszusammensetzung 
 
Ein steigender Mg2Si-Anteil der Legierung führt zu kleineren thermisch-bedingten Aus-
dehnungen und zu einer Erhöhung des temperaturabhängigen E-Moduls. Eine Verbes-
serung der Warmhärtewerte konnte Schmid [14] durch einen erhöhten Mg2Si-Anteil nicht 
erzielen. Der E-Modul von Mg2Si bei Raumtemperatur beträgt 120 GPa. Den Einsatz als 
Kolbenlegierungskomponente rechtfertigen weiterhin steigende Härte- und Festigkeits-
werte bei abnehmender Plastizität und einer durch den Al-Anteil gesichert hohen Wär-
meleitfähigkeit. 
Eine Erhöhung des Mg2Si-Anteils auf 30% führt zu einer Dichteverringerung um 10%, 
Mg2Si-Gehalte von 50% verringern die Dichte um 17% im Vergleich zu den bisher ver-
wendeten Al-Si-Legierungen. Jedoch ist ab einem Gehalt von 30% Mg2Si in der Schmel-
ze die Gefahr des Auftretens von Kaltschweißen und der zunehmenden endogen breiar-
tigen Erstarrung größer. Durch das Aufweiten des Erstarrungsintervalls steigt  die Ten-
denz der interdendritischen Lunkerung sowie der Gasporosität. Eine Steigerung des 
Mg2Si-Anteils in übereutektische Bereiche korreliert zusätzlich mit einem Anstieg der 
Schmelztemperatur und dementsprechend auch mit einer Erhöhung des Magnesiumpar-
tialdruckes. Um den resultierenden Mg-Abbrand möglichst gering zu halten, scheidet die 
Legierungsherstellung aus reinen Einsatzstoffen in Vakuuminduktionsöfen aufgrund des 
Magnesiumabbrandes sowie der Schmelzatomisation mit größerer Schmelzenüberhit-
zung grundlegend aus. 
Die Anteile an Al-Matrix sind entscheidend für das Maß der Warmfestigkeit. Eine Steige-
rung des Al-Gehalt verbessert weiterhin die gießtechnologischen Eigenschaften auf-
grund geringerer Partikelzahl sowie die Duktilität und begründet ferner eine bessere Wir-
kung der Impfmittel für die Mg2Si-Feinung. Die Festigkeit der weichen Al-Matrix muss 
jedoch durch geeignete Härtemechanismen optimiert werden. Im Hinblick auf den Ein-
satz im Leichtbau wirken die resultierende Dichteerhöhung sowie der Anstieg des ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten negativ. Steigende Anteile Mg2Si und somit geringe-
re Gehalte an Aluminium verursachen durch die Bildung eines warmfesten Gerüstes eine 
Verbesserung dieses thermisch-mechanischen Kennwertes. [2][14][16][24] 
Die Veränderungen des Gefüges und des Eigenschaftsspektrums in folge zusätzlicher 
Silizium-Zugabe wurden bereits in Kap. 2.4 erörtert. Nimmt der Gehalt an nicht an Mg2Si-
gebundenes Magnesium ab, setzt eine Mg2Si-Feinung ein. Daraus resultiert eine Ver-
besserung der Thermoschockeigenschaften. Zusätze von Mangan steigern die Gefüge-
feinheit, Kupferzugaben wirken dieser entgegen. [102][103] 
Tabelle 2-4 zeigt physikalisch-chemische Eigenschaften der Hauptlegierungselemente. 
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Tab. 2-4: Physikalisch-chemische Eigenschaften der Hauptlegierungselemente [44] 
Physikalisch-chemische Daten Einheit Al Mg Si 
Ordnungszahl  13 12 14 
Atommasse [ ]molg  26,96 24,30 28,08 
Kristallstruktur  kfz hdp kfz 
Atomradius [ ]pm  143,2 159,9 117 
Dichte [ ]³cmg  2,70 1,74 2,33 
E-Modul [ ]GPa  70 44,5 1,5 
Schmelztemperatur [ ]C°  660 650 1420 
 
 
2.9. Erstarrung und Kristallisation 
 
Die praktisch nutzbaren Eigenschaften von Metallen und Legierungen sind im Allgemei-
nen an den festen Zustand, dem eigentlichen Gebrauchszustand, gebunden. Das Form-
gebungsverfahren Gießen ist mit einem erzwungenen Wechsel des Aggregatzustandes 
vom festen Einsatzmaterial über die flüssige Schmelze hin zum erstarrten Gussteil aus 
geschmolzenem Metall verbunden. Die Vorgänge während der Erstarrung sind für das 
spätere Anforderungs- und Eigenschaftsprofil des Werkstoffes von großer Bedeutung. 
Die während der Erstarrung entstehenden metallischen Kristalle bzw. Kristallverbunde 
lassen sich in zwei Haupterstarrungstypen einteilen. Bilden sich Kristalle vornehmlich an 
der Formwand spricht man von exogener Erstarrung. Kommt es hingegen zur Kristallisa-
tion im Innern der Schmelze handelt es sich um eine endogene Erstarrung. Diese beiden 
Erstarrungstypen lassen sich jedoch anhand ihrer Gefügeeinstellung noch genauer cha-
rakterisieren. Die exogene Erstarrung unterteilt man in glattwandige, rauwandige und 
schwammartige Erstarrung, den endogenen Typ in breiartige und schalenbildende Er-
starrung (Abb. 2-17).  
Die Ausbildung des Gefüges wird durch die Erstarrungsmorphologie bestimmt und be-
einflusst wesentlich die späteren Eigenschaften des Gussteils. Das Gefüge ist somit 
Haupteinflussfaktor auf die Werkstoffeigenschaften.  
Aluminium-Legierungen mit einem zunehmend übereutektischen Mg2Si-Gehalt (z.B. Al-
15Mg2Si-8Si) sind, aufgrund der dendritischen Kristallisation der Primärphase sowie des 
ausgeprägten Erstarrungsintervalls, dem endogen breiartigen Erstarrungstyp zuzuord-
nen. Sie neigen u.a. zur Ausbildung von Mikrolunkern begründet durch das erschwerte 
Nachspeisen bei während der Erstarrung auftretenden Volumendefiziten. Weiterhin ist 
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mit einem Auftreten von Wasserstoffporosität zu rechnen. Die Wasserstoffanreicherung 
an der Dendritenoberfläche aber auch der in der interdendritischen Restschmelze ent-
stehende Druckverlust, gemäß dem Hagen-Poiseuille`schen Gesetz, sind als Ursachen 
für die Porenbildung zu nennen. Die Erstarrung und Abkühlung schmelzflüssiger Metalle 
ist immer mit einer Volumenkontraktion verbunden. Dadurch kommt es zu einer Druck-
abnahme in den interdendritischen Räumen. Dieser Druckabfall ist umso größer, je län-
ger die interdendritischen Kanäle sind. Eine Unterdrückung der dendritischen Morpholo-
gie kann so neben der Verbesserung der mechanischen Eigenschaften auch zur Ver-
minderung der Wasserstoffporosität beitragen. [16] 
Durch Veränderung der Speisungs- und Gießtechnologie kann man dem Streben zur 
Fehlstellenbildung weiterhin bedingt entgegenwirken. Eingriffe in den Keimhaushalt und 
somit Veränderungen des Erstarrungsablaufes können auch zu einem ausreichend fei-
nem und dichtem Gefüge führen. 
 
Exogene Erstarrungstypen 
 glattwandige Erstarrung   rauwandige Erstarrung  schwammartige Erstarrung 




breiartige Erstarrung  schalenbildende Erstarrung  
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2.10. Einfluss der Verarbeitung auf die Werkstückeigenschaften 
 
Die Herstellung von Gussteilen basierend auf dem System Al-Mg2Si im Schwerkraft-
sandguss ist aufgrund unterschiedlicher konstruktionsbedingter Abkühlungsgeschwin-
digkeiten mit einer inhomogenen Kristallisation von Mg2Si verbunden. Es ist jedoch 
durch eine gezielte Erstarrungsbeeinflussung (z.B. durch die Verwendung von Kühlkokil-
len) möglich, den Anteil an primären Mg2Si im Gussstück zu variieren. Schneller abküh-
lende Bereiche weisen weniger Mg2Si auf als langsam erstarrte Gussteilregionen. Eine 
gezielte Eigenschaftsbeeinflussung ist somit realisierbar.   
Nachteilig auf die Bauteileigenschaften wirkt sich hier jedoch das ausgeprägte Erstar-
rungsintervall der Legierung in Verbindung mit der insgesamt langsamen Abkühlungsge-
schwindigkeit des Verfahrens aus. Ein mögliches Auftreten von interdendritischer Lunke-
rung ist nicht auszuschließen. Um diese Inhomogenitäten auszuschließen, sind Gießver-
fahren anzuwenden, die mit einem äußeren Druck während der Erstarrung des Metalls 
arbeiten. Das Squeeze-Casting-Verfahren, das Druckguss-Verfahren, das Thixo-Casting 
und das Rheocast (Compocast) Verfahren sind daher zur Verarbeitung geeignet. Sie 
zeigen zusätzlich eine Kornfeinung des Kristallverbundes durch eine beschleunigte Ab-
kühlung. Laut Zhang [10] und Hirt [70] befinden sich bereits hochfeste Al-Legierungen 
und auch MMC`s im Untersuchungsstadium. Das Kokillengussverfahren stellt in der ver-
gleichenden Betrachtung ein den besonderen Werkstoffanforderungen entsprechendes 
und unter Beachtung der Wirtschaftlichkeit vertretbares Herstellungsverfahren dar. 
 
Im horizontalen Schleuderguss hergestellte Rohre aus Al/Mg2Si zeigen einen nicht ein-
heitlichen Gefügeaufbau. Dieser Effekt begründet sich auf die während der Formfüllung 
und Erstarrung unterschiedlich stark wirkende Zentrifugalkraft (aufgrund der Dichteunter-
schiede der Komponenten), sowie auf eine ungleichmäßige Abkühlung der Gussteilbe-
reiche. Nahe der Außenwand wirkt eine sehr schnelle Abkühlung. Es kristallisieren sehr 
feine Mg2Si-Partikel aus. Die mittlere Rohrzone zeigt einen kristallfreien Bereich. Auf-
grund der geringen Dichte stellt sich im Innenbereich jedoch ein sehr hoher Volumenan-
teil an Mg2Si-Kristallen ein. [11] 
 
Die Einflüsse der Prozessparameter auf die Legierungsherstellung einer Al-50Mg2Si 
durch mechanisches Legieren untersuchten Frommeyer [60] und Oldenburg [2]. Das 
mechanische Legieren der elementaren Al-, Mg- und Si-Pulver resultiert nach erfolgtem 
Konsolidieren durch Strangpressen in einer nanokristallinen Mikrostruktur mit verbesser-
ten Gefügeaufbau und mechanischen Eigenschaften.  
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Das mechanische Legieren kann als alternatives Herstellungsverfahren angesehen wer-
den, da es bei Raumtemperatur durchgeführt wird, auf eine Wärmebehandlung verzich-
tet werden kann und das resultierende Pulver eine sehr homogene Mikrostruktur auf-
weist. Die Herstellung von Mg2Si mittels Pulvermetallurgie ist durch die hohe Reaktivität 
der Ausgangsmaterialen, vor allem des Magnesiums, sehr kompliziert. Riffel [95] setzte 
anstatt des an Luft hoch reaktiven Mg-Pulvers ein in 10 mm lange Stücke geschnittenes 
Mg-Band in Kombination mit 3 mm groben Silizium ein. Die stöchiometrische Mischung 
wurde in einer Schwingmühle unter Argon mit gehärteten Stahlkugeln gemahlen. Um 
Agglomerationen zu vermeiden, wurde n-Hexan (C6H14) als Antiagglomerat angewandt. 
Es wurden die Verhältnisse Kugel/Mahlgut und Lösungsmittel/Mahlgut variiert. 80% des 
Pulvers war nach 70h Mahldauer komplett zu Mg2Si umgesetzt worden. Eine weitere 
Umsetzung galt als unwahrscheinlich, da noch nicht reagiertes mit bereits reagiertem 
Pulver die Hochtemperaturphase des Silizides bilden können. Aufgrund dieser ungleich-
mäßigen Umsetzung lagen die Magnesiumgehalte zwischen 59 – 79%.  
 
Unter Melt Stirring oder Compo-Casting versteht man das Einrühren von Partikeln in die 
Schmelze (Abb. 2-18). Die Partikel zeigen unter Umständen die Tendenz zur Agglome-
rat-Bildung, der durch verstärktes Rühren entgegengewirkt werden kann. Um eine un-
gewünschte Gasaufnahme der Schmelze zu verhindern, wird als Trägermedium ein I-
nert-Gas (Argon/Stickstoff) empfohlen. Die Dispersion der Partikelkomponente bedarf 
einer genauen Beachtung der Reaktivität der eingesetzten Komponenten, der Tempera-
tur der Schmelze und die Art und Dauer des Einrührvorganges [58].  
Aufgrund der niedrigen Schmelztemperatur des Mg2Si bedarf dieses Herstellungsverfah-




Abb. 2-18: schematischer Verfahrensablauf beim Melt-Stirring [58] 
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2.11. Einfluss von Legierungs- und Begleitelementen 
 
Das Zulegieren von weiteren Elementen kann zu einer Verbesserung der mechanischen 
und physikalischen Eigenschaften der Al-Mg-Si Legierungen führen und vergrößert so ihr 
Anwendungsgebiet. Demzufolge handelt es sich bei Aluminiumlegierungen oft um 
Vielstoffsysteme. Durch die Legierungskombination und den Zusatz verschiedener Be-
gleitelemente kommt es zur Veränderung vorhandener bzw. zum Entstehen neuer Gefü-
gephasen und somit zu Veränderungen im Abkühlungsverhalten und im Eigenschafts-
spektrum der Legierung. 
Einige Elemente wie Cu, Mn und Ni besitzen im Aluminium-Mischkristall eine tempera-
turabhängige und somit begrenzte Löslichkeit. Liegt die Zugabemenge unterhalb der 
maximalen Löslichkeitsgrenze kommt es zur Bildung von eutektischen, peritektischen 
oder monotektischen Phasen. Bei erhöhten Anteilen ist mit dem Auftreten von Gefügein-
homogenitäten, z.B. Ausscheidungen, zu rechnen [6]. 
Die folgenden Eigenschaftsänderungen aufgrund der Zugabe des jeweiligen Elementes 
beruhen auf Erkenntnissen mit Al-Mg-Si Legierungen. Mit Ausnahme von Cer, Kupfer, 
Lithium, Strontium und Titan waren in der Literatur Angaben zu dem Verhalten sonstiger 





Übliche Zugabemengen von Beryllium liegen im Bereich von 10 bis 50 ppm. Diese Zu-
sätze verändern das Gefüge und die mechanischen Eigenschaften nicht signifikant. 
Vielmehr verhindern sie die Neigung zur Oxidation der Schmelze, vor allem des Magne-
siums sowie die Reaktion des Metalls mit der Formfeuchtigkeit. Der sich einstellende 
geringere Oxidgehalt resultiert in einem verbessertem Fließvermögen und einer Vered-
lung der Oberfläche. Weiterhin wirkt Beryllium der Bildung von störenden Eisenverbin-
dungen entgegen. Beryllium und seine Verbindungen sind jedoch stark toxisch. [5][37] 
 
 
Cer Ce / Seltene Erden RE 
 
Das Lösungsvermögen von Cer als Element der Seltenen Erden beträgt 0,05%. [42]  
Mit Cer versetzte Al/Mg2Si-Legierungen weisen laut Zhang [11][12] Mg2Si-Kristalle auf, 
welche von α-Aluminium umgeben sind. Dieses wiederum ist vom quasi-binären Al-
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Mg2Si-Eutektikum umgeben. In Verbindung mit anderen Elementen wie La, Nd oder Pr 
wird es als Mischmetall zur Feinung der Mg2Si-Phase eingesetzt. Der Zusatz von Selte-
nen Erden verursacht die Bildung von nadelförmigen, intermetallischen Al11RE3 – Ver-
bindungen. Zhang vermutet, dass ein Mischmetallzusatz die Mg2Si-Kristallisation beein-
flusst. Er begründet seine Vermutung mit einer festgestellten Feinung der Mg2Si-Kristalle 
sowie einer einsetzende Kornfeinung (siehe Kap. 3.3.2). [11][12] 
Lanthanzusätze von max. 0,2 % führen in AlSi7Mg-Legierungen zur Veredlung und zu 
einer Feinung der intermetallischen Phasen. Die Bruchdehnung steigt um ein Drittel, die 
Zugfestigkeit um 6%. Höhere Zusätze bewirken eine Gefügevergröberung und eine Ver-
schlechterung der mechanischen Kennwerte. Die Zugabe von 1 % eines Mischmetallzu-
satzes steigert Zugfestigkeit, Streckgrenze und Bruchdehnung um 20 %. Der Zusatz 
wirkt als Veredlungsmittel auf die eutektischen Siliziumphasen. [37] 
Übereutektische AlSi-Legierungen zeigen bei einer Mischmetallzugabe eine Morpholo-






Chrom wirkt als Kornfeiner und beeinflusst ähnlich einem Mangan-Zusatz das Rekristal-
lisations- und Ausscheidungsverhalten. Chrom bildet in Verbindung mit Mangan Disper-
soide, welche als Keime zur Bildung von Mg2Si dienen. [6] 
Bei AlSiCuMg-Legierungen bewirken 0,3% Cr eine Verbesserung der Gießbarkeit und 
der mechanischen Kennwerte. Höhere Chrom-Gehalte führen zu einer Vergröberung des 
Gefüges durch AlCr-Phasen und zu einer Verschlechterung der Eigenschaften. [37] 





Beimengungen von Eisen verursachen spröde, nadelartige Al3Fe-, Al9Fe2Si- und 
Al12Fe3Si2 Phasen im Gefüge. Diese setzen Fließvermögen, Korrosionsbeständigkeit, 
Zugfestigkeit, Zähigkeit und somit auch Verformbarkeit herab. Geringe Gehalte von bis 
zu 0,2% reichen für die negative Beeinflussung der Eigenschaften. Eisen liegt als sehr 
spröde AlFe(Si)-verbindung in Form von Platten, die im Mikrogefügebild als Nadeln er-
scheinen, vor. Diese Platten verschlechtern den Matrixverbund, führen zu Gefügetren-
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nungen und verursachen bei geringsten Verformungen das Werkstoffversagen. Elemen-
te wie Cr, Mn, Ni oder Co können die Gestalt der eisenhaltigen Gefügebestandteile än-
dern und somit die negative Wirkung verringern.  
Die Ausscheidung der intermetallische Phase Al3Fe bewirkt eine Erhöhung der Festig-
keit. 
Im Druckgussbereich erhöht ein Eisengehalt die Standzeit der Werkzeuge hervorgehend 





Ein Kupferzusatz von maximal 1% erhöht die Warmfestigkeit, die Kriechbeständigkeit 
und die Härte. Die Härtesteigerung verringert die Schmierneigung beim. Bei AlSi-
Legierungen dient ein Zusatz von ca. 1% dem Erhöhen der Mischkristallhärte. Es werden 
Fließvermögen und Gießbarkeit aufgrund der Bildung eines ternären Al-Si-Cu Eutekti-
kums verbessert. Bereits ab Kupfer-Gehalten von >0,05% wird eine negative Beeinträch-
tigung der Korrosionsbeständigkeit hervorgerufen. Von allen Legierungselementen ist bei 
Kupfer der korrosionsverschlechternde Effekt am größten. Steigende Kupfergehalte ver-
ringern die Duktilität und steigern die Neigung zu erhöhter Porosität. [5][6][37][38] 
In einer Versuchsreihe von Zhang [11] wurde bei einer Al-15Mg2Si und einem 10%-igem 
Cu-Zusatz ein Maximum an Zugfestigkeit erreicht (Abb. 2-19). Es bilden sich komplexe 
intermetallische Al – Si – Mg – Cu – Verbunde  und Al2Cu, bevorzugt in und an den Alu-
miniumdendriten. Gehalte von mehr als 15% Cu führen zu steigenden Volumenanteilen 
an Mg2Si.  
 
 
Abb. 2-19: Zugfestigkeit (UTS) einer Al-15Mg2Si in Abhängigkeit von der Cu-Zugabe [11] 
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Lithium Li 
 
Durch Zugaben von max. 3 m% Lithium wird die Duktilität der Al-Matrix erhöht sowie 
Gewicht und Dichte der Legierung reduziert. Die eutektische Rinne verlagert sich in 
Richtung der Al-reichen Ecke, hingegen sich der pseudobinär-eutektische Punkt sowie 
der ternär-eutektische Punkt in Richtung der Si-reichen Ecke verlagern. Lithium besitzt 
eine geringe Reaktivität gegenüber Mg2Si. Die bevorzugte Wachstumsrichtung dieser 
Kristalle bleibt daher unbeeinflusst bei. [100] 
Bei der Anwendung von Lithium ist jedoch neben dem erhöhten Kostenfaktor auch die 
veränderte Schmelztechnologie zu beachten. Ein Aufschmelzen unter Schutzgasatmo-
sphäre ist unabdingbar. Bestrebungen nach Gewichtsreduzierung, vor allem im Bereich 
Transport und Verkehr, münden in die Forderung nach hochfesten Leichtbauwerkstoffen. 
Hier zeigen Legierungen auf Aluminium-Lithium-Basis ein großes Potential, besonders 
für Anwendungen im Flugzeugbau. Gegenüber konventionellem Aluminium zeigt dieser 
Legierungstyp bei geringer Dichte bessere mechanische Eigenschaften, wie höhere Stei-
figkeit, Zugfestigkeit, Härte und E-Modul. Diese guten Eigenschaften entfalten sich erst 
nach einer Wärmebehandlung (vorwiegend Aushärtung) im vollen Umfang durch die 
Ausscheidung von Al3Li. Bei konventionellen Wärmebehandlungen tritt, durch eine er-





Technische Aluminium-Magnesium-Legierungen weisen maximale Mg- Gehalte von ca. 
10% auf. In diesem Bereich zeigt das Zustandsschaubild der binären Al-Mg-Legierung  
ein System mit beschränkter Mischkristallbildung im festen Zustand. Aluminium bildet bei 
34,5% Mg und 451°C ein Eutektikum mit der intermetallischen Phase Al8Mg5. Magnesi-
um löst sich temperaturabhängig im Aluminium. Bei 450°C werden 17,4%, bei 200°C 
3,5% und bei 100°C ca. 2% Magnesium im α-Mischkristall gelöst. Weitere Legierungs-
elemente verringern die Löslichkeit des Magnesiums im Aluminium-Mischkristall. Mag-
nesium bewirkt eine geringe Feinung der Siliziumstruktur. [5] 
Steigende Mg-Anteile erhöhen die Wasserstofflöslichkeit und somit die Neigung zur 
Fehlstellenbildung. Da die Neigung zur Oxidation steigt und sich das Fließvermögen ver-
schlechtert, erhöht sich  die Gefahr der Versprödung. Vorteilhaft ist hingegen die Ver-
besserung der Festigkeit, der Härte, der Kriechbeständigkeit und der Korrosionseigen-
schaften. Ein Magnesiumzusatz führt zu Mischkristallverfestigung. [37] 
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Bei AlMgSiMn-Legierungen sorgt der nicht an das Mg2Si gebundene Magnesiumanteil 





Mangan bildet in reinen AlMgSi-Legierungen Al6Mn-Partikel und in technisch hergestell-
ten Legierungen auch Al15(Mn,Fe)Si2-Phasen während der Erstarrung. Aufgrund der Bil-
dung dieser globulitischen Vierstoffphase ist der Störeffekt bezüglich der mechanischen 
Eigenschaften geringer als bei AlFeSi-Verbindungen. Eine hohe Gestaltsfestigkeit des 
Gussstückes, eine verbesserte Warmfestigkeit und durch die Bindung der Eisennadeln 
verbesserte mechanische Werkstoffkennwerte sind die Folge. [6][37][38][40] 
Ein Maximum der Festigkeit wird bei einem Zusatz von 0,8% Mn erreicht. Mangan beein-
flusst das Rekristallisations- und Ausscheidungsverhalten. Es kommt zum Sphärodisie-
ren der „Chinesen-Schrift“ (dem binären Eutektikum aus Al und Mg2Si), welche die inter-
kristalline Korrosion hervorruft. [40] 
Steigende Anteile an Mangan führen zu einem starken Abfall der Bruchdehnung und zur 
Abnahme der Einschnürung bei einer Zugbeanspruchung, jedoch auch zur Erhöhung der 
Kerbschlagzähigkeit. [37] 
Im Druckguss mindert ein erhöhter Mangangehalt die Klebneigung in der Form. [40] 
Manganzusätze im Bereich 0,2 – 1,0% steigern bei AlMgSi-Legierungen die Kerbschlag-
zähigkeit und beeinflussen das Werkstoffverhalten im Rekristallisations- oder Ausschei-
dungsfall. Abb. 2-20 zeigt die Abhängigkeit der Kerbschlagzähigkeit vom Mn- und Fe-
Gehalt. [6] 
Die AlMgSiMn-Legierungen, auch Magsimal-Legierungen genannt, weisen hohe Be-
triebs- und Dauerfestigkeiten, eine sehr gute Bearbeitbarkeit und ein hohes Energiead-
sorptionsvermögen auf, ohne wärmebehandelt zu werden. [41] 
Eine Erhöhung des Mangangehalts auf 0,9% bewirkt bei AlMg5SiCu eine Verbesserung 
der Thermoschockbeständigkeit. [102] 
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   Abb. 2-20: Einfluss von Mn und Fe auf die Kerbschlag-   





Nickelzusätze zeigen in Aluminiumlegierungen eine ähnliche Wirkung wie Kupfer. Eine 
Steigerung der Festigkeitswerte bei Raumtemperatur sowie im oberen Temperaturbe-
reich, der Kriechbeständigkeit und der Festigkeit nach Langzeitauslagern, jedoch auch 
eine Abnahme der Korrosionsbeständigkeit sind als Resultate eine Ni-Behandlung zu 
nennen. Es tritt Dispersionshärtung durch die Bildung von höherschmelzenden Al3Ni-
Verbindungen ein. [5] 
 
 
Scandium Sc und Zirkonium Zr 
 
Ein Zulegieren von Scandium optimiert Korrosionsbeständigkeit und Korngröße bei 
AlMg-Legierungen. Neben einer intensiven Teilchenhärtung durch die thermisch sehr 
stabilen, sphärischen Al3Sc-Teilchen ist eine Kornfeinung zu beobachten. Zirkonium-
Zusätze verbessern diesen Effekt weiter. 
Die maximale Löslichkeit von Scandium in AlMg-Legierungen beträgt weniger als 0,1%. 
Temperaturen unter 665°C reduzieren diesen Wert.  
Während der Erstarrung wird u.a. Al3Sc als stabile Phase ausgeschieden. Für die Vertei-
lung der stabilen Al3Sc-Phase sind während der Wärmebehandlung höhere Temperatur-
bereiche anzustreben. Der maximale Verfestigungseffekt verursacht durch die Auflösung 
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der Al3Sc-Phase tritt bei Glühbehandlungen zwischen 300 – 350°C bei einer Haltezeit 
von 0,5 – 1 h ein. 
Die scandiumbehandelten AlMg-Legierungen weisen höhere Fließspannungen, eine op-
timierte Biegewechselfestigkeit und geringere, aber ausreichend hoher Dehnungswerte 
auf. Die geringere Korngröße erhöht die Beständigkeit gegen das Ausbreiten von Ermü-
dungsrissen. 
Bei AlSi7Mg-Legierungen verursachen Zusätze von Scandium, Zirkonium sowie ein Ge-
misch aus beiden eine Kornfeinung. Der beste Effekt ist bei Zusätzen von 0,6 – 0,75% 
Sc bzw. 0,69% Zr zu beobachten. Die so erzielte Kornfeinung resultierte in verbesserten 
mechanischen Eigenschaften.  
Eine Stabilisierung des feinkörnigen Mikrogefüges tritt nach Zr-Zusatz als Kornfeinungs-
mittel bei AlMgMn-Legierungen auf. Die Tendenz zu Verformungsbrüchen bei höheren 
Temperaturen steigt. [38][39] 





Der Zusatz von Silizium in AlMg-Legierungen führt zur Bildung der harten intermetalli-
schen Phase Mg2Si. Steigende Si-Anteile erhöhen die Festigkeitseigenschaften zu Las-
ten der Bruchdehnung. Das Magnesium-Siliziumverhältnis bestimmt die Gießbarkeit so-
wie die Nachspeisung im Zuge der Erstarrung. 




Strontium Sr und Natrium Na 
 
Natrium und Strontium in den Zugabemengen von 80 – 150 ppm Na bzw. 150 – 200 ppm 
Sr sind Veredlungszusätze für das eutektische Silizium und beeinflussen die Ausbildung 
der intermetallischen Phasen. Wird ein aus einer strontiumbehandelten Schmelze herge-
stelltes Gussteil einer Wärmebehandlung unterzogen, kommt es zu einem schnelleren 
Einformen der Si-Partikel und zur Verbesserung der Festigkeits- und Dehnungswerte. 
[37] 
Sr-Zugaben verändern in Al-Mg-Si-Legierungen die Morphologie der intermetallischen 
AlFeSi-Phasen. Sr fördert bei der Legierung 6201 die Bildung der Chinesen-Schrift för-
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migen α-AlFeSi (Al8Fe2Si) anstatt des plattenförmigen β-AlFeSi (Al5FeSi). So kommt es 
zur Bereitstellung von überschüssigem Silizium für die Mg2Si-Kristallisation resultierend 
aus der bevorzugten Bildung der Si-ärmeren Al8Fe2Si-Phase. Die sich einstellende dich-
tere und feinere β’’-Phase verursacht so steigende Festigkeitswerte und verbesserte 
elektrische Widerstandsfähigkeit.  
Sr schützt vor einer Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften im Zuge einer 
Überalterung durch ein verzögertes Wachstum der β’-Phase und einer gehemmten Bil-
dung der gleichgewichtigen β-Phase. Ursache dieses Schutzmechanismus’ ist die Ab-





Die Wirkung von Titan in Aluminium-Legierungen wird als wachstumsbehindernd und 
keimbildend beschrieben. Die maximale Löslichkeit des Titans im Mischkristall beträgt 
0,2%. Diese Menge genügt, um eine feinere Ausbildung des Kornes zu erreichen. Ande-
rerseits werden bereits bei geringeren Zugabemengen von 0,01 – 0,02% und dem Vor-
handensein von Bor in Gusslegierungen TiB2 Fremdkeime gebildet, deren kornfeinende 
Wirkung besser ist. Zusätze auf Basis von AlTiB (z.B. AlTi5B1) bringen sowohl Titan als 
auch Bor in die Schmelze und werden daher bevorzugt zur Kornfeinungsbehandlung 
eingesetzt. Die einsetzende Kornfeinung führt zu verbesserten mechanischen Eigen-
schaften und verringert die Neigung zu Warmrissen. Außerdem wird das Fließvermögen 
verbessert und die Druckdichtheit des Gussteils erhöht. Die fremdkeimbildende Wirkung 
geht jedoch infolge eines Wiederaufschmelzens verloren. Titan wirkt weiterhin über eine 
Mischkristallhärtung festigkeitssteigernd. [5][37][87] 
Höhere Gehalte verursachen im Gefüge Agglomerationen aus Al3Ti oder TiB2 in Form 
von harten Kristallen (Nadeln) in nestförmiger Anordnung. Sie verursachen beim Polie-
ren, der spanenden Bearbeitung und der anodischen Oxidation Schwierigkeiten und ver-
ringern die Festigkeit. 
Bei der Kornfeinung von Aluminium-Knetlegierungen beobachtet Schumacher [115] TiB2-
Partikel, die mit einer dünnen Schicht von Al3Ti umgeben sind. Sie stellen so einen sehr 
wirksamen Keimbildner dar. Titan-Zusätze darüber hinaus tragen zur Verhinderung des 
dendritischen Wachstums bei. 
Die Vergiftung beschreibt die Tatsache, das bereits kleinste Mengen an bestimmten E-
lementen (z. B. Zr) die kornfeinende Wirkung der TiB2 – Partikel durch die Bildung von 
Zirkon-Titan-Bor-Phasen aufheben können. 
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Wismut Bi und Antimon Sb 
 
Beide Elemente treten durch den Sekundärkreislauf des Aluminiums in Erscheinung. 
Wird das eutektische Silizium durch Natrium oder Strontium einer Veredlungsbehand-
lung unterzogen, weisen beide Elemente einen störenden Einfluss auf die Gefügeausbil-
dung auf. Es kommt zur Bildung unterschiedlicher Phasen ohne jeden Veredlungseffekt. 
Wird von einer Veredlung abgesehen, wirken beide Elemente feinend auf das eutekti-
sche Silizium. [37] 
Ferner verbessert Wismut neben Blei und Zinn die Spanbarkeit. Die Legierungen tragen 





Aluminium und Zink bilden bei 94,5% Zn und 382°C ein eutektisches System. Die maxi-
male Löslichkeit von Zn im Aluminium-Mischkristall beträgt 70% . Bei weiterer Abkühlung 
sinkt die Löslichkeit von 4% bei 100°C auf 2% bei Raumtemperatur. Bei einem kupferhal-
tigen Mischkristall erhöht sich die Löslichkeit auf 5,5%. Zink bleibt daher in technischen 
Legierungen vorwiegend im Mischkristall gelöst und tritt nicht als selbständiger Gefüge-
bestandteil in Erscheinung. [5][6] 
Tritt neben Zink auch Magnesium im Gefüge auf, fällt die Löslichkeitskurve stark, wobei 
die intermetallischen Phasen MgZn2 und Al2Zn3Mg3 gebildet werden, die eine Aushärtung 
der Legierung bewirken. Das Magnesium wird jedoch in Anwesenheit von Si als Mg2Si 
gebunden, so dass Zink gelöst bleibt. Zink-Zusätze von maximal 5% verbessern das 
Fließ- und Formfüllvermögen. Durch ein Aufweiten des Erstarrungsintervalls steigt die 
Neigung zur Grobkornbildung und Kornseigerung sowie zu Warmrissen. 
Ansteigende Dehnungs- und Zugfestigkeitwerte sind bei maximalen Zusätzen von 2% zu 
beobachten. Der Zinkzusatz verbessert die Spanbarkeit sowie die Korrosionsbeständig-
keit. Im Kokillenguss wird durch das Zulegieren von Zink eine Selbstaushärtung initiiert 
und so auf den Wärmebehandlungsschritt des Lösungsglühens verzichtet. [45][78] 
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            Abb. 2-21: Löslichkeiten einiger Elemente im Aluminium-Mischkristall [6] 
 
 
Tabelle 2-5 enthält zusammenfassend die Löslichkeiten der Elemente im Aluminium-
Mischkristall (Angaben in m%) in Abhängigkeit des sich einstellenden Mischungszustan-
des und der jeweiligen Temperatur: 
 
Tab. 2-5: Löslichkeiten der Elemente im Aluminium-Mischkristall [6] 
ZUSATZ TEMPERATUR DES  
EUTEKTIKUMS (E) 
PERITEKTIKUM (P) ODER 
MONOTEKTIKUM (M) [°C] 
PHASE IM GLEICH-
GEWICHT MIT DEM 
AL-MISCHKRISTALL 
LÖSLICHKEIT IN 
M% BEI TE, TP O-
DER TM 
Be 645 (E) α-Be 0,08 
Ce 640 (E) α-Al11Ce3 0,05 
Cr 661 (P) Al7Cr 0,8 
Cu 547 (E) Al2Cu 5,7 
Fe 655 (E) Al3Fe 0,04 
Li 602 (P) AlLi 4,2 
Mg 450 (E) Al8Mg5 17,4 
Mn 657 (E) Al6Mn 1,8 
Ni 640 (E) Al3Ni 0,04 
Sc 665 (E) Al3Sc <0,1 
Si 577 (E) Si 1,65 
Sn 228 (E) Sn (liquid) 0,06 
Ti 665 (P) Al3Ti 1,3 
V 661 (P) Al10V 0,37 
Zn 275 (eutektoide Reaktion) Zn 21,6 
Zr 660,5 (P) Al3Zr 0,28 
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2.12. Verschiebung der Eutektika 
 
Eutektische Legierungen werden aufgrund ihrer guten mechanischen und gießtechnolo-
gischen Eigenschaften bevorzugt verwendet. Einer weiteren werkstofftechnischen Opti-
mierung sind daher, mit Ausnahme der Lageveränderung des Eutektikums, Grenzen 
gesetzt. Der Anteil an eutektischen Phasen kann durch den Zusatz von bestimmten Ele- 
menten gezielt verändert werden. Diese Änderung der thermodynamischen Systemei-
genschaften resultiert in veränderten mechanischen Eigenschaften und in einem abwei-
chenden Abkühlverhalten. 
Bei der vorliegenden Al-Mg-Si-Legierung stellt sich ein pseudobinäres Eutektikum aus 
dem Al-Mischkristall und der intermetallischen Phase Mg2Si bei 11,15 bzw. 13,9 m% ein. 
Wird der Legierung Lithium zugesetzt, verschiebt sich das Eutektikum zum Mg2Si-
ärmeren Gebiet, bei Zugabe von Titan hin zum Mg2Si-reicheren Gebiet. Eine Beeinflus-
sung der Festigkeits- und Dehnungseigenschaften aber auch der Härte und des Ver-
scheißwiderstandes ist somit möglich. Shengxu [69] gab einer unter Vakuum erschmol-
zenen Al-Si-Mg-Legierung 2,0 m% Li respektive 0,18 m% Ti zu. Nach einer gerichteten 
Erstarrung waren Lageveränderungen des quasibinären Eutektikums Al-Mg2Si anhand 
der thermischen Analyse als auch an metallographischen Schliffen ersichtlich. 
Ein Lithiumzusatz senkt die Schmelztemperatur der Phase Al(Li) auf minimal 596°C. Li 
weist gegenüber Mg2Si eine geringe Reaktivität auf. Die sich einstellende Absenkung 
des Liquiduspunktes des α-Mischkristalls führt zu einer Verschiebung der binär-
eutektischen Al-Mg2Si Rinne in die Al-reiche Ecke des Zustandsdiagrammes. Der binär-
eutektische Punkt mit einer Unterkühlung gleich 0K und der höchsten Schmelztempera-
tur wird ebenso wie die ternäre eutektische Zusammensetzung Al(Li) + Mg2Si + Si in das 
Si-reiche Gebiet verschoben. Ein Lithiumzusatz weitet zusätzlich das Gebiet zwischen 
den beiden ternären eutektischen Punkten L ↔ Al(Li) + Mg2Si + Si und L ↔ Al(Li) + 
Mg2Si + Mg5Al8 auf. Wird eine Zusammensetzung entlang der eutektischen Rinne ge-
wählt, die beide Punkte verbindet, erhält man binär-eutektische Al(Li) + Mg2Si Strukturen 
ohne Al(Li)- oder Mg2Si-Dendriten. Lithiumzusätze weiten das Feld des binären Al(Li) + 
Mg2Si Eutektikums auf und unterdrücken das Auftreten von ternären Eutektika. Die 
Schmelztemperaturen eutektischer Legierungen sinken mit einer Lithiumzugabe, jedoch 
ist die Veränderung nicht signifikant.  
Die Veränderung der Lage der eutektischen Punkte hin zu erhöhten Si-Gehalten bei 
gleichzeitiger Verringerung des Mg-Gehaltes befriedigt die Anforderungen der Industrie 
an solche Legierungen. Das Aufweiten des Gebietes der binär-eutektischen Erstarrung 
führt zur Unterdrückung des Auftretens von ternärem Eutektikum. Dieses ternäre Eutek-
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tikum weist die geringste Schmelztemperatur auf, konzentriert sich somit an den Korn-
grenzen eines Gussteils und stellt dort den Ort der letzten Erstarrung dar. Die mechani-
schen Eigenschaften im mittleren und Hochtemperaturbereich werden so beeinträchtigt. 
[32][69] 
Wird der Legierung Titan in geringeren Mengen als des peritektischen Punktes entspre-
chend zugesetzt, steigen die Schmelztemperatur der Al(Ti)-Phase und der Volumenan-
teil der Mg2Si Phase. [69] 
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3.  Varianten der Schmelzebehandlung 
 
3.1. Chemisch-metallurgische Verfahren 
 
Für die Verbesserung der gießtechnologischen Eigenschaften der Schmelze als auch 
der mechanischen Eigenschaften des Gussteils stehen verschiedene Verfahren zur 
Auswahl. Die chemisch-metallurgische Einflussnahme für eine Verbesserung des Keim-
haushaltes durch einen Substanzeintrag (Kornfeinungsbehandlung, Impfen) stellt eine in 
der Praxis häufige Anwendung dar.  
Die Anwendung von chemisch-metallurgischen Schmelzebehandlungsmaßnahmen ist 
bei Aluminium-Legierungen vom Silizium-Gehalt abhängig (Abb. 3-1). Als völlig gegen-
läufige Prozesse kann man Kornfeinung und Veredlung von naheeutektischen Al-Si-
Legierungen ansehen. Bei der Kornfeinung des Primär-Aluminiums (gewöhnlich bis ca. 
7,5% Si) bilden sich durch Zusätze heterogene Keime (TiB2, AlB2) in der Schmelze. Ziel 
ist bei geringerer Unterkühlung eine Erstarrung an möglichst vielen Stellen zu initiieren. 
Aufgabe der Veredlung (5-13% Si bzw. solange Sekundärerstarrung von AlSi-Eutektika) 
ist die Eliminierung der für das Silizium sehr keimwirksamen Aluminiumphosphide durch 
den Zusatz von Natrium oder Strontium und somit die Unterdrückung der durch die hohe 
Schmelzentropie bei eutektischer Zusammensetzung begünstigte Si-Primärerstarrung. 
Im übereutektischen Bereich Legierungsbereich, d.h. bei 11-24% Si werden für die Fei-
nung der primären Siliziumausscheidungen phosphorhaltige Substanzen bzw. Vorlegie-
rungen angewandt. Verschiedene Autoren definieren dabei dass sich in der Schmelze 
bildende thermisch sehr stabile und hochschmelzende Aluminiumphosphid aufgrund sei-
ner ähnlichen Gitterstruktur als Kristallisator für das Silizium. Ferner werden Seltene Er-
den sowie (Erd-) Alkalimetalle als Feinungszusätze eingebracht. Ein Phosphorzusatz im 
untereutektischen Bereich begünstigt die Si-Erstarrung und resultiert in höheren Härte- 















Abb. 3-1: Maßnahmen zur Gefügebeeinflussung durch 
      Zusätze bei AlSi-Gusslegierungen [18] 
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3.2. Mechanisch-physikalische Verfahren 
 
Die metallurgische Beeinflussung des Erstarrungsablaufes kann durch entstehende Re-
aktionsprodukte die Werkstoffeigenschaften negativ beeinflussen und so den Anforde-
rungen bezüglich mechanischer, chemischer und tribologischer Eigenschaften entge-
genstehen. Daher sind besonders solche erstarrungsbeeinflussende Verfahren gesucht, 
die ohne Zusätze und eventuelle Reaktionsprodukte einen gewünschten Behandlungsef-
fekt ausüben. 
Die Gruppe der mechanisch-physikalischen Behandlungsmethoden steht daher zur Ver-
fügung, um den Erstarrungsablauf und somit die Gefügeausbildung zu beeinflussen. Der 
Energieeintrag in die erstarrende Schmelze erfolgt über elektromagnetisches Rühren 
(Magnetohydrodynamik), Ultraschallbehandlung oder Vibration. Diese Arten der Gefüge-
beeinflussung durch physikalische Methoden umfasst der Begriff physikalische Kornfei-
nung. Eine zu erwartende Verbesserung der mechanischen Eigenschaften sowie gieß-
technologischer Charakteristika des behandelten Werkstoffes gegenüber dem Gussma-
terial macht diese Verfahrensweise für technische Anwendungen interessant. 
 
 
3.2.1. Vibration  
 
Bei der Vibration überträgt ein Vibrationstisch die Schwingungen auf die Versuchsappa-
ratur. Von Gießbeginn bis zum Ende der Erstarrung muss vibriert werden, da es sonst 
zum Bilden größerer Kristallverbände kommen kann. 
Im Gegensatz zur chemischen Behandlung werden bei diesen Verfahren keine Fremd-
substanzen in die Schmelze gebracht. Es werden Strömungen erzeugt, die Kristalle von 
bereits erstarrten Kristallverbänden ablösen. Die Größe der Kristallagglomerate wird so 
begrenzt und ihre Form abgerundet. Die abgescherten Kristallteilchen werden in den 
noch flüssigen Bereich der Schmelze transportiert und dienen dort durch Keimmultiplika-
tion als zusätzliche Keime für globulitische Kristalle. Die Regeln der Keimmultiplikation 
und der dynamischen Keimbildung spielen bei der Erstarrung eine Rolle [15]. 
Ziel der Vibration ist die Verbesserung des Formfüllungs- und Fließvermögens sowie 
eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften, vor allem der Zugfestigkeit durch 
eine Verfeinerung des Gefüges. 
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3.2.2. Magnetohydrodynamik  
 
Bei diesem Verfahren sollen durch die Nutzung magnetofluid-dynamischer Vorgänge in 
der erstarrenden Schmelze die aus den teilweise geringen Erstarrungsgeschwindigkeiten 
resultierenden negativen Gefügeveränderungen (Mikrolunker etc.) verringert werden. 
Legierungen mit einem ausgeprägten Erstarrungsintervall – bei der AlCu4TiMg bei-
spielsweise beträgt dies 100 K – neigen zur Bildung interglobularer Mikrolunker, welche 
die mechanischen Eigenschaften, vor allem die Bruchdehnung unzulässig verschlech-
tern. Das MHD-Verfahren ermöglicht durch das Anlegen eines wandernden und rotie-
renden Magnetfeldes um das erstarrende Gussstück eine intensive Bewegung der 
Schmelze im Bereich zwischen Liquidus und Solidus. Die Verminderung von Mikrolun-
kern, die Einstellung eines homogenen Gefüges sowie die gezielte Beeinflussung des 
Temperaturgradienten an der Grenzfläche fest/flüssig zur Erreichung einer im Idealfall 





Ziel und Wirkungsweise  
 
Die Ultraschallbehandlung,  stellt eine spezielle Form des Vibrationsverfahrens dar, bei 
der Schwingungen mit Ultraschallfrequenzen in die erstarrende Schmelze eingebracht 
werden. Die Erstarrungsbeeinflussung durch Ultraschall wird bei Metallen mit dem Ziel 
der Gefügefeinung, der Vermeidung von Seigerungen, der Entfernung von Einschlüssen 
und des Herabsetzens des Gasgehaltes untersucht. [75][90][92] 
Die Ultraschallschwingungen werden dazu in einem Generator erzeugt, welcher die ein-
gehende Netzspannung in hochfrequente Energie umwandelt. Diese hochfrequente e-
lektrische Energie wird über den Schallwandler (Konverter) in mechanische Schwin-
gungsenergie gleicher Frequenz umgewandelt. Die gesamte Einheit besteht aus Gene-
rator, Konverter, Amplitudentransformationsstück und Sonotrode und arbeitet in Reso-
nanz. Die Sonotrode dient der Übertragung des Ultraschalls in die Schmelze. Die An-
kopplung erfolgt auf direktem Wege durch Kontakt mit der erstarrenden Schmelze oder 
auf indirektem Wege über die Anregung der Kokille. Die letztere Schwingungsübertra-
gung von dem Erreger an das flüssige bzw. erstarrende Metall stellt sich jedoch als prob-
lembehaftet dar. [15] 
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Die Ausbreitung des Ultraschalldruckes, der durch die Schwingungen erzeugt wird, er-
folgt in zwei Zonen: der Über- und Unterdruckzone mit jeweils verschiedenen druckab-
hängigen Eigenschaften. Der Ultraschalldruck ist frequenzabhängig und wird durch eine 
Amplitudenänderung nicht beeinflusst. [35][36] 
Durch Ultraschall behandelte Gusseisenschmelzen wiesen eine feinere Struktur des 
Graphits auf als unbehandelte. Die Veränderung der Morphologie  der Graphitstrukturen 
beruht auf der geringen Festigkeit des Graphits. Zum Einsatz kam in N.N. [33],[89] und 
bei Ohsawa [93] eine aus Sialon (eine Si-Al-O-N-Verbindung mit hoher Warmfestigkeit 
und Korrosionsbeständigkeit gegenüber Metallschmelzen) bestehende Sonotrode. Bei 
herkömmlichen Ultraschallanlagen musste bislang immer ein Kühlaggregat zwischen 
Generator und Behandlungseinheit bedacht werden. Währenddessen Ohsawa [93] bei 
Versuchen mit Gusseisen bei einer Amplitude von 15 µm, einer Frequenz von 19 kHz 
und einer Schmelztemperatur von 1623 K erfolgreich arbeitet, wählt ein anonymer Ver-
fasser [33][89] bei Aluminium, Eisen und Kupfer 13 – 18 µm als Amplituden und als Fre-
quenz 20 kHz. Die behandelten Werkstoffe zeigten eine Dehnungs- und Stoßfestigkeits-
steigerung auf. Weiterhin wurde die Homogenität erhöht sowie Seigerungen vermieden. 
Luftblasen sowie Oxidpartikel wurden an die Schmelzoberfläche getrieben. Es war eine 
Erhöhung des Reinheitsgrades festzustellen. 
 
Weiterhin berichtet Ohsawa [92] von 2 Varianten der Ultraschallbeaufschlagung: 
1) Vibration durch geschmolzenes Salz (LiCl-42 mol% KCl). Dieses befindet sich 
auf der Schmelzoberfläche und wirkt dort als Koppler zwischen dem Ultraschall-
erzeuger und der Schmelze. Es reagiert selbst nicht mit dem Stahlschallrichter. 
2) Ultraschallerzeugung mittels Stahlschallrichter, der einen im Plasmaspritzverfah-
ren aufgebrachten  Al2O3-Überzug aufwies und sich im direkten Kontakt mit der 
Schmelze befindet. Als Ergebnis waren korngefeinte Gefügestrukturen in Al- und 
Zn-Blöcken zu beobachten sowie eine Verminderung von Seigerungen in Al-
Gussblöcken. 
Der Ultraschallgenerator wies  folgende technische Daten auf: Resonanzfrequenz 19 
kHz, max. 50 µm Amplitude bei 1,2 kW Leistungsaufnahme.  
 
Die Koppelschwingerwerkstoffe (Keramik und Molybdän) unterscheiden sich hinsichtlich 
der Benetzbarkeit mit dem zu beschallenden Werkstoff. So wird zum Beispiel Molybdän 
von flüssigem Kupfer gut, Al-Oxid hingegen nicht benetzt. Der einsetzende Kornfeinung-
seffekt beruht auf dem Prinzip der Keim-Multiplikation. Unter dem Einfluss der Kavitation 
wird bereits erstarrte Substanz fragmentiert. Diese Partikel dienen der Schmelze so als 
Eigenkeime und erhöhen das Keimangebot. [73] 
3. Varianten der Schmelzebehandlung 50 
Entgasung  
 
Das Entgasen einer Schmelze durch aufsteigendes Inertgas kann als uneffizient einge-
stuft werden. Der größte Anteil Wasserstoff ist in der Schmelze gelöst, lediglich 0,01 – 
0,02 vol% sind an intermetallische Einschlüsse angelagert. Bei der Ultraschallbehand-
lung von Schmelzen tritt Kavitation auf. Es handelt sich dabei um wechselnde Druckun-
terschiede (0,8 – 1,0 MPa), die auf die Fortpflanzung von Ultraschallwellen in Schmelzen 
zurückzuführen sind. Diese Kavitation führt zur Hohlraumbildung an Diskontinuitäten der 
Schmelze. Die Ausbildung der Kavitationsblasen hängt von der Oberfläche dieser Ein-
schlüsse ab. Entweder akkumulieren die gebildeten Blasen den in der Schmelze gelös-
ten Wasserstoff durch Diffusionsvorgänge, koagulieren und treiben an die Schmelzober-
fläche oder sie pulsieren  im Rhythmus des Ultraschalls ohne ihr Volumen zu verändern. 
Die Entwicklung einer Kavitationsblase hin zu einer Wasserstoffblase, ihr Anwachsen 
sowie das Aufschwimmen vollziehen sich sehr rasch. Das Verfahren des Ultraschall-





Unter Normalbedingungen durchdringt eine Schmelze zwei Schichten eines Glasfaserfil-
ters  mit einer sehr kleinen Porengröße von 0,4 · 0,4 mm nicht. Das Anlegen eines Ultra-
schalls sowie die sich entwickelnde Kavitation ändern diese Tatsache. Der einsetzende 
Kapillareffekt befähigt die Schmelze 3-5 Filter und mehr zu durchströmen. Die Kapillaren 
der Filter halten in diesem Fall selbst nichtmetallische Einschlüsse von 1 – 10 µm Größe 
zurück. Der gestiegene Reinheitsgrad der Legierung, verursacht durch das erhöhte Maß 
an Filtration, verhindert die Porenbildung des Wasserstoff an den Oxiden. Dies wiederum 





Die Schmelzkavitation sowie das Aktivieren (Benetzen) von dispersen, nichtmetallischen 
Einschlüssen ermöglichen die Kontrolle der Kornfeinung eines Gussstückes. Unter Ultra-
schall- und Kavitationseinfluss wird das typische dendritische Kornwachstum durch eine 
gefeinte nichtdendritische Kornstruktur ersetzt (Abb. 3-2). Die Korngröße nimmt in die-
sem Fall die Größe des Dendritenarmabstandes eines ohne Ultraschalleinfluss erstarrten 
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Gussteils an. Die nichtdendritische Erstarrung sowie die Gefügestruktur verbessern die 
Verformbarkeit von metallischen Werkstoffen. Gegossene Barren nehmen die Belastun-
gen durch schnellere Erstarrung und thermisch bedingten Spannungen so besser auf 
und können über längere Dimensionen defektfrei hergestellt werden. [94] 
 
 
Abb. 3-2: Einfluss der Ultraschallintensität auf Korngröße (D)  
        und Dendritenarmabstand (d) [94] 
 
 
Die von der Schmelze nicht benetzten Oxideinschlüsse werden durch Flotationsprozesse 
an die Schmelzoberfläche bewegt. Parallel dazu wirkt die Beschallung im Bezug auf sol-
che Verunreinigungen aber auch benetzungsfördernd. Diese Partikel werden dann als 
Keime für rasche Erstarrungsvorgänge in den akustischen Kavitationsfeldern der Ultra-
schallquellen aktiv und dienen der Entwicklung der Kornstruktur von Mischkristallen. [75] 
 
 
Struktur- und Gefügeveränderung bei Aluminium-Legierungen 
 
Die Aktivierung von nichtkontrollierten festen Schmelzverunreinigungen durch Ultraschall 
(Kavitation) ermöglicht neben der Kornfeinung auch eine Beeinflussung der Größe von 
Primärkristallen von ausgeschiedenen Phasen. 
Wird ein Druckgussverfahren mit einer Ultraschallbehandlung kombiniert, so verringert 
sich bei übereutektischen Al-Si Legierungen mit einem Si-Gehalt > 18% die Größe pri-
mär ausgeschiedener Si-Partikel. Bisher übliche Feinungssubstanzen dafür sind phos-
phorhaltige Zusätze. Man erreicht minimal 50 – 60 µm große Primärsiliziumausschei-
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dungen. Für eine anschließende Umformung ist solch eine Struktur aufgrund des Man-
gels an Duktilität nicht geeignet. Durch eine Ultraschallbehandlung werden jedoch Silizi-
um-Größen im Bereich von 20 – 30 µm eingestellt.  
 
Die Abb. 3-3 zeigt den Einfluss einer Ultraschallbehandlung (ultrasonic melt treatment = 
UTS) auf die prozentuale Größenverteilung von primär erstarrenden Siliziumkristallen in 
einem im Druckgussverfahren hergestellten Rundbolzen (Ø = 178 mm). 
 
 
  Abb. 3-3: Einfluss von Ultraschall auf die Größenverteilung von primären  
       Si-Kristallen [94] 
 
 
Das Verfahren ermöglicht den Einsatz von elektrothermisch hergestellten Al-Si-Vor-
legierungen als Ausgangsmaterial. Diese Legierungen werden durch Reduktion von Alu-
minium und Silizium aus Oxiden, Siliziden und anderen Abfallprodukten metallurgischer 
Prozesse gewonnen und können daher auch Eisen, Chrom, Mangan und andere Stör-
elemente aufweisen. Die damit verbundene Grobstruktur führt zu schlechten Verfor-
mungseigenschaften. Die Anwendung einer Ultraschallbehandlung in Kombination mit 
einem phosphorhaltigen Feinungsmittel stellt eine für weitere Beanspruchungen geeig-
nete Legierungsqualität ein. Mechanische Eigenschaften im akzeptablen Bereich sowie 
geringe Herstellungskosten zeichnen dieses Material aus. [94] 
 
Untersuchungen an binären Mg-Al-Legierungen mit 4 – 12% Al ergaben, dass die nor-
malerweise zusammenhängenden Flächen von Al2Mg3-Ausscheidungen durch die Wir-
kung des Ultraschalls vom α-Mischkristall durchsetzt werden und so das entartete zu 
einem echten Eutektikum gewandelt wird. [88] 
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Die Schmelze muss geeignete Zusätze in ausreichender Konzentration aufweisen, um 
(erfolgreich) behandelbar zu sein, da bei der Erstarrungsbeschallung von reinen Metallen 
keine signifikante Kornfeinung erzielt wird. [73] 
Reif [34] berichtet von der Möglichkeit die Keimzahl durch Ultraschallschwingungen zu 
erhöhen. Reine Metalle sind zum Kornfeinen durch Erstarrungsbehandlung nicht geeig-
net. Bei Betrachtung des Aluminiums wird mit steigenden Gehalten an keimwirksamen 
Substanzen ( 0,1 m% Ti, Zr) und Legierungsbestandteilen (5% Mn, AlCu-Legierungen) 
der Effekt der Kornfeinung durch Ultraschall verstärkt sowie die Zugfestigkeit beim ge-
impften Material um maximal 25% erhöht. [90] 
 
 
Zusammenfassend bewirken diese Maßnahmen eine Verbesserung der: 
• Gießeigenschaften (Fließverhalten, Warmrissneigung) 
• Mechanischen Eigenschaften (Festigkeit, Zähigkeit) 
• Physikalisch-chemischen Eigenschaften (Korrosionsbeständigkeit).  
 
Zur qualitativen Beurteilung der Verfahren zur Schmelzebehandlung kann die Thermo-
analyse herangezogen werden. Abbildung 3-4 zeigt schematisch die Abkühlungskurven 
zweier Aluminiumlegierungen (untereutektisch und eutektisch) im unbehandelten und 
behandelten Zustand (siehe dazu Abb. 3-1, S. 46).  
 
Abb. 3-4: Temperatur-Zeit-Kurven bei Kornfeinung einer  
  untereutektischen und Veredlung einer eutek- 
  tischen Al-Si-Legierung [15] 
 
Der Kurvenverlauf der unbehandelten Probe zeigt gegenüber dem der korngefeinten 
Probe eine ausgeprägte Unterkühlung mit größerer Zeitdauer. Als Maß für den Erfolg der 
Veredlung wird die Temperaturdifferenz ∆T betrachtet. Liegt ∆T im Bereich zwischen 6 
bis 10 K handelt es sich um eine gut veredelte Schmelze [15]. 
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3.3. Grundlagen der Mg2Si-Feinung 
 
Die Feinung des primär ausgeschiedenen Mg2Si ähnelt der Veredlung des Aluminium-
Silizium-Eutektikums. In beiden Fällen kommt es zu einem Abbremsen des Wachstums 
einer Phase. Im System Al-Si wird mit Natrium oder Strontium gearbeitet, also mit Ele-
menten der Alkali- und Erdalkalimetalle. [102] 
Die Mg2Si-Feinung wird mit dem Effekt der Epitaxie begründet. Es handelt sich dabei um 
ein gesetzmäßiges Verwachsen verschiedener Kristalle. Die Wirtsebene zwingt dabei 
eine ihr strukturell angepasste kristalline Ordnung den an ihr adsorbierten oder ankristal-
lisierenden Bausteinen auf. Der aufwachsende Kristall (Gast, Deposit) orientiert sich ge-
genüber dem Gitter der Unterlage (Wirt, Substrat) derart, dass in beiden Kristallgittern 
die Atomabstände gleiche bzw. sehr nahe aneinander liegende Werte annehmen. Infolge 
der strukturbezogenen und –gelenkten Keimbildungs- und Aufwachsungsvorgänge auf 
der Oberfläche des Substrates ist die Keimbildungsarbeit stark erniedrigt und die Bildung 
epitaxischer Phasen begünstigt. Epitaxie tritt bei metallischen und nichtmetallischen aber 
auch zwischen metallischen und nichtmetallischen Kristallen auf. [28] 
Durch den Zusatz von verschiedenen Elementen, die der Feinung der primär ausge-
schiedenen Mg2Si-Partikel dienen, kommt es generell zu einer heterogenen, also an den 
Fremdkeimen stattfindende Keimbildung von Mg2Si. Das Ausmaß der Unterkühlung wird 
durch die Verbesserung der Keimbildungsbedingungen verringert. Es kommt weiterhin 
zur Veränderung der dendritischen Mikrostruktur hin zur sphärodisierten Mg2Si-




3.3.1. Phosphor und phosphorhaltige Verbindungen 
 
Phosphorzusätze wirken als heterogene Keimbildner für die primären Mg2Si Ausschei-
dungen und somit kornfeinend. Der elementar eingesetzte rote Phosphor reagiert in der 
Schmelze zu Magnesiumphosphat und wirkt so als heterogener Keim für primäres 
Mg2Si. Es kommt zur Verringerung der Mg2Si-Partikelgröße auf ca. 20 - 30 µm sowie zu 
einer gleichmäßigen sphärischen Mg2Si-Kristallitform. [2] 
Laut Schmid [47] beruht der Kornfeinungseffekt auf feindispers, in der Schmelze vorlie-
genden Phosphiden. An ihnen kristallisieren während der Erstarrung über eine peritekti-
sche Reaktion die Mg2Si-Partikel an. Schmid [7][14] berichtet weiter von dem Resultat 
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einer Phasenanalyse im Zentrum eines Mg2Si-Kristallits. Es wurde Magnesiumphosphat 
Mg3(PO4)2 nachgewiesen und als heterogener Keim identifiziert.  
Beer [16] stellte bei einer REM- und TEM-Untersuchung von Mg-Mg2Si-Legierungen an 
den Mg2Si-Kristallen keine Phosphorverbindungen fest, die als heterogene Keime fun-
gieren. Die Phosphorkonzentration der mit 1 m% P behandelten Legierung wies jedoch 
zur Kristallmitte steigende Werte vor. Bei oktaedrischen Mg2Si-Kristallitenen werden ak-
zeptable Resultate erzielt. Um die Bildung des gesundheitsschädlichen Phosphins (PH3) 
zu vermeiden, sollte Phosphor in gebundener oder gekappselter Form z.B. als Magnesi-
umphosphid Mg3P2 oder als Vorlegierung AlCuP eingebracht werden. [16] 
Von Oldenburg [2] verursacht durch einen Zusatz von 0,3 m% Phosphor einen günstigen 
Kornfeinungseffekt. 
Schmid [47] erzielt mit einem Phosphorgehalt von 0,15-0,3 m% einen optimalen Kornfei-
nungseffekt. Bei Zusätzen unter 0,15% klingt der Feinungseffekt ab. [16][18][47] 
Die kornfeinende Wirkung des Phosphors sinkt bei Erhöhung des Mg-Anteils in der Alu-
minium-Matrix und geht ab 20 m% Magnesium gegen Null. Der durch Phosphorzusätze 
und Substanzen mit Seltenen Erden erzielte Kornfeinungseffekt ist auch nach erfolgtem 
Umschmelzen der Legierung zu beobachten. [16]  
 
 
3.3.2. Seltene Erden (Rare Earths = RE) 
 
Beer [16] beobachtet bei Mg-Mg2Si-Legierungen eine durch den Zusatz von 0,1 m% an 
Elementen der Seltenen Erden (Cer, Neodynium) hervorgerufene Feinung der interme-
tallischen Phase auf eine Korngröße von 20 µm bei einem Zusatz von RE. Als Kristallisa-
tor wirken feine nadel- oder plattenförmige hochschmelzende Silizide (CeSi und NdSi) 
von 1µm Größe. Sie weisen ähnliche Gitterkonstanten wie das Mg2Si auf und wirken als 
heterogener Keim für das primär-erstarrte Mg2Si, welches deshalb epitaxisch auf den 
Silizidkeimen wächst. Zusätzliche 0,5 m% Calcium verbesserten den Effekt weiter. 
Schmid [24] berichtet von einem Feinungszusatz bestehend aus 50 % Ce, 20 % La,  
20 % Nd und andere RE. Der Einsatz von 0,5 m% des so genannten Cer- Mischmetalls 
(Cer-MM) als Kornfeiner führte zu spießartigen Nadeln. Diese Silizide wirken als Keim-
bildner und tragen so zur Unterdrückung der dendritischen Mg2Si-Form bei. 
Der Einsatz der RE als Mischmetall ist preiswert und bietet weiterhin den Vorteil der 
Umschmelzbarkeit. 
Zhang [11][12] beschreibt eine Veränderung der quasi-binären Al-Mg2Si Strukturen. 
Durch den RE-Zusatz zeigen diese statt fasriger jetzt eine flockenförmige Morphologie.  
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Über eine Veränderung der Mg2Si-Morphologie durch einen RE-Zusatz von max. 1,2 m% 
mit der Zusammensetzung Ce-30La-17Nd-10Pr berichtet Zhang [11][12] in den Abbil-
dungen 3-5 und 3-6. Steigende MM-Zusätze führen zu einem nahezu konstanten Volu-
menanteils jedoch zu einer Abnahme der Partikelgröße von Mg2Si. Neben dieser Mg2Si-
feinung setzt auch eine Kornfeinung ein. Beides spricht für eine Keimzahlerhöhung 
Abb. 3-5: Änderung des Volumenanteils    
                an α-Dendriten durch die            
                Mischmetallzugabe [12] 
Abb. 3-6: Änderung der Partikelgröße und    
                des Volumenanteils des Mg2Si   
                durch die Mischmetallzugabe [12] 
 
 
3.3.3. (Erd-) Alkalisalzgemische 
 
Eine Gefügefeinung wird nach Zugabe von Alkalimetallen wie Natrium und Kalium bzw. 
von Erdalkalimetallen wie Calcium entsprechend der Siluminveredelung erreicht. Als he-
terogene Keime wirken hier die blockförmigen Ca2Si bzw. Na2Si Verbindungen. Es ist 
jedoch ein erhöhter Mg-Abbrand sowie eine verstärkte H2-Porosität zu beobachten [2]. 
Ein vor dem Entgasen aufgebrachter Salzzusatz bestehend aus NaCl, NaF und KCl 
(15:35:10 m%) wirkt bei einer Menge von 10 m% ebenfalls als Kornfeiner. Es kommt zur 
Unterdrückung des anisotropen Wachstums der Mg2Si Kristalle durch Vergiftung der O-
berfläche des Mg2Si Keims. Durch Natrium-Anlagerung an der Erstarrungsfront und 
durch Veränderung der Oberflächenenergie des Mg2Si-Kristalls, hervorgerufen durch die 
Gitterstörung, die das Na im Mg2Si verursacht, beeinflusst dieser Salzzusatz die Erstar-
rung. Eine signifikante Änderung der Zugfestigkeitswerte wurde jedoch nicht festgestellt. 
Ferner wurde die unregelmäßige Mg2Si-Morphologie  durch den Salzzusatz in eine poly-
edrische Erscheinungsform mit einer maximalen Größe von 20 µm gewandelt. [50][84] 
Zur Verhinderung des Abbrandes des Magnesiums sowie des zu Feinungszwecken ein-
gebrachten Mischmetalls wird ebenfalls eine Kombination aus NaCl-30MgCl2-10KCl als 
Abdecksalz verwendet. [12] 
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4.  Verfestigungsmechanismen 
 
Metallische Festkörper besitzen die Fähigkeit, bei identischen Zusammensetzungen Ge-
füge und Struktur zu verändern. Diese Tatsache ist verantwortlich für technische Prozes-
se, die eine Veränderung der Werkstoffeigenschaften beabsichtigen.  
Allgemein vollzieht sich bei plastischer Verformung ein Wandern von Versetzungen. Wird 
diese Versetzungsbewegung behindert, stellt sich eine Verfestigung des metallischen 
Werkstoffs ein. Eine Steigerung der Streckgrenze Re beruht auf folgenden Verfesti-
gungsmechanismen und Hindernissen: 
 
• Mischkristallverfestigung (Fremdatome) 
• Ausscheidungshärtung (Ausscheidungen) 
• Kornverfeinerung (Korngrenzen) 
• Dispersionshärtung (Dispersoide) 





Die Mischkristallverfestigung beruht auf dem gezielten Einbau von Legierungselementen 
(Einlagerungsatomen) oder dem Austausch von den im Gitter befindlichen Elementen 
(Substitutionsatome), welche im Kristall als Punktdefekte wirken und eine Gitterverzer-
rung sowie die Bildung eines Normalspannungsfeldes hervorrufen. Das Maß der erziel-
baren Verfestigung steigt mit zunehmender Konzentration des zugegebenen Elementes 
und wachsenden Größenunterschieden zwischen Legierungsatomen und Wirtsatomen 
an. Durch die maximale Löslichkeit im Grundmaterial ist der Mengenanteil des zur Ver-
festigung eingesetzten Legierungselementes beschränkt. Von begrenzter Löslichkeit 
spricht man, wenn der Unterschied der Atomgrößen mehr als 15 % beträgt und wenn 
sich die Kristallstrukturen oder die Valenz und Elektronegativität des Zugabeelements 
und des Wirtes unterscheiden. 
In der Praxis weisen Mischkristalle, also Legierungen, höhere Streckgrenzen als reine 
Metalle auf. Neben dieser Erhöhung der Festigkeit und Härte werden die Duktilität und 
die elektrische Leitfähigkeit verringert. Liegt die Legierung als feste Lösung vor, bezeich-
net man mit Mischkristallhärtung eine Steigerung der kritischen Schubspannung τ bzw. 
von Rp0,2. Die Ursache hier liegt in der erschwerten Versetzungsbewegung innerhalb des 
Mischkristallgitters.  
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Eine mehr oder weniger starke Verzerrung des Gitters und somit Bewegungsbehinde-
rung der Versetzungen tritt ein, wenn die zulegierten Elemente vom Grundgitter abwei-
chende Atomdurchmesser aufweisen. Reichern sich Fremdatome an Versetzungen an, 






Die Ausscheidungshärtung umfasst die in einem System mit temperaturabhängiger be-
grenzter Löslichkeit mindestens einer Komponente auftretenden Ausscheidungen im 
festen Zustand. Auf diesem Effekt beruht die Methode der Steigerung der Festigkeit, der 
0,2%-Dehngrenze sowie der Härte von Nichteisen-Legierungen, vor allem Aluminium-
Werkstoffen: das Aushärten. Wird der maximal lösliche Gehalt einer Komponente im 
Grundwerkstoff überschritten, lagern sich Fremdatome in dem übersättigten Mischkristall 
zu einer Ausscheidung zusammen. Die Hinderniswirkung auf die Versetzungsbewegung 
wird wesentlich erhöht. Es kommt zur Bildung von Bereichen differierender chemischer 
Zusammensetzung und Kristallstruktur.  
Die Aushärtung (Abb. 4-1) als spezielle Wärmebehandlung dient der Veränderung der 
Eigenschaften von Aluminium-Legierungen und gliedert sich allgemein in die Prozesse:
  
• Lösungsglühen (Lösen von Ausscheidungen im Mischkristall - Homogenisierung) 
• Abschrecken (Unterkühlen des MK und Einstellen einer an B übersättigten festen 
Lösung von α-Kristallen) 
• Auslagern bei werkstoffspezifischen Temperaturen (Phasenausscheidung) 
 
Abb. 4-1: Zustandsdiagramm für ausscheidungshärtende Gusslegierungen [106] 
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Die Aushärtungswirkung wird von folgenden Parametern beeinflusst [108]: 
• Chemische Zusammensetzung  
• Gießverfahren 
• Gefügemodifikationen (z.B. Veredelung) 
• Geometrische Gussstückabmessungen  
 
 





Die Betrachtung der Gitterkohärenz ermöglicht ein eindeutiges Bild der bei der Aushär-
tung stattfindenden Prozesse. Das Lösungsglühen im Temperaturgebiet des homogenen 
Mischkristalls (im Legierungssystem Al-Mg-Si bei Temperaturen zwischen 520°C und 
540°C) und stets unterhalb der eutektischen Temperatur soll zum vollständigen Auflösen 
der durch Elementzugaben verursachten Phasen (z.B. Mg2Si) im α – Mischkristall füh-
ren. Ab Temperaturen oberhalb 560°C ist mit Verbrennungserscheinungen i. S. des Auf-
schmelzens von Korngrenzen im Gefüge zu rechnen. Auch müssen Anschmelzungen 
niedrig schmelzender eutektischer Bestandteile im Gefüge durch zu hoch gewählte Lö-
sungsglühtemperaturen vermieden werden. Diese Anschmelzungen vollziehen sich be-
vorzugt an den Korngrenzen und verursachen dort bei einsetzender äußerer Beanspru-
chung lokale Spannungskonzentrationen. Diese führen zu einer bevorzugten Risseinlei-
tung und zum Ausschuss der Gussstücke. Zu niedrige Glühtemperaturen führen zu ei-
nem Abfall der Festigkeitswerte. Der für die Aushärtung wesentliche Teil an Legierungs-
bestandteilen liegt bei der optimal gewählten Glühtemperatur im Aluminiummischkristall 
in einem vollständigen Lösungszustand vor und ist homogen verteilt. Lösungsglühtempe-





Mit dem Abschrecken (meist auf Raumtemperatur) ist der Abfall der Löslichkeit der Ele-
mente in der Al-Matrix verbunden. Der Abschreckprozess muss sehr rasch erfolgen um 
die Elemente und Verbindungen an einer Ausscheidung zu hindern und diese so im 
zwangsgelösten Zustand im α – Mischkristall „einzufrieren“. Es stellen sich ein Ungleich-
gewichtszustand und ein an Leerstellen und Fremdatomen doppelt übersättigter Misch-
kristall ein. Die Festigkeit in diesem Zustand ähnelt der der Mischkristallverfestigung.  
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Auslagerung 
 
Das Resultat des Abschreckvorganges ist ein instabiler Zustand des Legierungssystems. 
Dass heißt, die in Zwangslösung befindlichen Atome verändern ihre Position im Prozess 
der Auslagerung durch Diffusionsvorgänge, welche durch eine hohe Leerstellenkonzent-
ration begünstigt werden. Die Bildung der Ausscheidungen ist so selbst bei Raumtempe-
ratur möglich. Anschließend bilden sie durch Sammelprozesse an bevorzugten Stellen 
eine lokale Überstruktur (Abb. 4-2 a und b). Man spricht bei dieser Aufbauveränderung 
des Mischkristalls, der seinem Gleichgewichtzustand ähnelt, von einer einphasigen Ent-
mischung bzw. Nahentmischung. Die Atomcluster (Abb. 4-2 b) sind noch mit dem Mut-
tergitter verbunden, da alle Netzebenen der Entmischungszonen ohne Unstetigkeitsstel-
len in die Netzebenen des Matrixgitters übergehen. Damit verbunden ist aber bereits 
eine Gitterverzerrung in der Nähe der kohärenten Grenzflächen, die festigkeitssteigernd 
wirkt. Diese kohärent mit dem Muttergitter verbundenen Entmischungszonen werden im 
Fall von Al-Legierungen (beispielsweise bei AlCuMg-Legierungen) als Guinier-Preston-
Zonen (GP-Zonen) bezeichnet. Das Auslagern erfolgt in diesem Fall als Kaltauslagern 
(meist bei Raumtemperatur) und die Ausscheidungen tragen die Bezeichnung GP1-
Zonen. Härte und Festigkeitswerte werden erhöht, währenddessen die Bruchdehnung 
verringert wird.  
Die bei Auslagerungstemperaturen zwischen 100°C – 220°C stattfindende und mit inko-
härenten Ausscheidungen (GP2-Zonen) verbundene Warmauslagerung zeigt durch me-
tastabile Phasen hervorgerufene Aushärtungseffekte. Mit zunehmender Auslagerungs-
dauer und –temperatur vollzieht sich ein Morphologiewechsel der kohärenten GP1-
Zonen hin zu den teilkohärenten GP2-Zonen. Das Muttergitter zielt den Gleichgewichts-
zustand an und ist somit bestrebt, die Entmischungszone als zweite Phase auszuschei-
den (Abb. 4-2 c). Das Verhalten der Ausscheidung gegenüber der Matrix wird daher als 
inkohärent bezeichnet, d.h. es existiert kein stetiger Übergang sondern vielmehr eine 
durch unterschiedliche Gitterstruktur bzw. Orientierung verursachte Grenzfläche. Die 
sich fein dispers ausbildenden Ausscheidungen (z.B. Mg2Si) führen zu höheren Festig-
keitswerten und steigenden Härtewerten und im Vergleich zur Kaltauslagerung zu stark 
verringerten Bruchdehnungs- und Verformbarkeitsvermögen. Der festigkeitssteigernde 
Effekt ist bei den inkohärenten Gleichgewichtsausscheidungen aufgrund geringerer Git-
terverzerrung jedoch insgesamt weniger stark ausgeprägt. Die Härte- und Festigkeits-
steigerung wird mit der Bildung von teilkohärenten Phasen mit vom Mischkristall abwei-
chender Gitterstruktur begründet. Diese werden bei Überschreiten des Härtemaximums 
durch sehr feine nadelförmige Ausscheidungen ersetzt.  
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Die Zeit zwischen Abschrecken und Auslagern wird als Zwischenlagerung bezeichnet. 
Die Gussstücke weisen hier Raumtemperaturniveau auf. Laut Hufnagel [6] und Brenner 
[72] ist diese Zeit bei Al-Mg-Si-Legierungen zu minimieren, da sonst eine Reduzierung 
der Rp0,2-Dehngrenze von bis zu 20% eintreten kann.  
 
 
Abb. 4-2: schematische Darstellung verschiedener Zustände und Ausscheidungsvor- 
     gänge einer aushärtbaren Legierung bei schneller Abkühlung 
a) übersättigte feste Lösung – homogener übersättigt 
b) mit dem Matrixgitter kohärente Entmischungszone (einphasig) 
c) aus der festen Lösung ausgeschiedene zweite Phase  
      (inkohärente Gleichgewichtsausscheidung) [106] 
 
Festigkeitssteigerungen sind also sowohl durch Kalt- als auch durch Warmauslagerung 
erreichbar. Um den Anforderungen der Industrie an Festigkeit, Produktqualität (Wider-
stand gegen Spannungsrisskorrosion) und Wirtschaftlichkeit zu genügen, wird die Ausla-
gerungstemperatur daher im bereits erwähnten Temperaturfeld angesiedelt. Als Prüfme-
thode zur Feststellung der optimalen Lösungsglühtemperatur dient neben der Härtemes-
sung und der Differenz-Thermischen Analyse (DTA) auch die Feststellung der elektri-
schen Leitfähigkeit. [28] 
Steigende Lösungsglühtemperaturen führen durch das kontinuierliche Inlösunggehen der 
α – Mischkristalle zu einem nahezu linear abfallenden Verlauf. [61] 
Werden Gussteile einer Wärmebehandlung (z.B. T6) unterzogen, kann das an das Lö-
sungsglühen anschließende Abschrecken (in Wasser) jedoch zu einem Verzug des 
Werkstückes führen. Zusätzlicher Richtaufwand oder z.T. die Deklaration als Ausschuss-
teil sind die Folge. Im Kokillenguss wird eine Eigenschaftsverbesserung auch ohne 
Wärmebehandlung durch den Effekt der Selbstaushärtung infolge einem Zulegieren von 
Zink erreicht. Andernfalls wird die Möglichkeit erprobt, die Gussstücke nach dem Aus-
formen aus der Kokille abzuschrecken und einer T5 Wärmebehandlung zu unterziehen, 
um das gewünschte Eigenschaftsspektrum zu erreichen. [78] 
Durch das Verlängern der Aushärtungszeit sowie durch höhere Temperaturen können 
sich die feindispersen Ausscheidungen zu größeren inkohärenten Verbunden vereinen. 
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Der übersättigte Mischkristall erfährt so durch die Bildung kohärenter, teilkohärenter und 
inkohärenter Gleichgewichtphasen eine Stabilisierung. Gleichzeitig tritt eine Überhärtung 
bzw. Überalterung ein, also eine Abnahme der Festigkeit aber auch eine steigende Re-
sistenz gegen Spannungsrisskorrosion. Zusätzlich können die Versetzungen die Aus-
scheidungen nicht mehr schneiden und die Gleitbanderscheinung wird unterdrückt. Die 
Beanspruchung wird bevorzugt an den breiten ausscheidungsfreien Zonen nahe den 
Korngrenzen festgestellt. [49][61]    
Die sich während der Ausscheidung aus dem übersättigten Mischkristall vollziehenden 
Abläufe lassen sich in kontinuierliche und diskontinuierliche Vorgänge unterteilen. 
Gleichmäßig fein verteilte Teilchen, welche mit zunehmender Auslagerungszeit an Grö-
ße gewinnen, entstehen aus den Körnern des Gefüges bei der kontinuierlichen Aus-
scheidung. Währenddessen bei der diskontinuierlichen Ausscheidung der Zerfall meist 
an den Korngrenzen einsetzt und sukzessive auf das gesamte Korn übergreift. Beide 
Ausscheidungsarten schließen sich in ihrem Erscheinen nicht gegenseitig aus. [106]  
 
Zur quantitativen Analyse der Wirkung der Ausscheidung auf die Versetzungsbewegung 
sowie der Aushärtung müssen folgende Sachverhalte bekannt sein: 
a) Form, Verteilung, Kristalleigenschaften und Größe der Teilchen sowie das Verzer-
rungsfeld in ihrer Umgebung 
b) Die Art der Interaktion zwischen Versetzungen und Teilchen.  
 Man unterscheidet dazu zwei prinzipielle Grenzfälle (Abb. 4-3).  
1. Die Versetzungen sind in der Lage, Teilchen zu schneiden 
2. Die Versetzungen können sich nur im Grundgitter bewegen. Die Teilchen 
nehmen an der plastischen Verformung nicht teil. [107] 
 
Kleine kohärente geordnete Teilchen werden nach dem MOTT-NABORRO-Mechanis-
mus von der Versetzung unter Bildung einer Antiphasengrenze abgeschert. Nehmen die 
Ausscheidungen an Größe, Härte und Inkohärenz zu, werden diese Teilchen gemäß 
dem OROWAN-Mechanismus, von einer Versetzung umgangen. Eine ankommende 
Versetzungslinie biegt sich um die Teilchen bis diese völlig umschlossen sind. Es bildet 
sich um diese Teilchen ein Versetzungsring. Der Umgehungsmechanismus ist energe-
tisch günstiger, da die Phasengrenze zwischen Wirtsgitter und inkohärenter Ausschei-
dung für eine Versetzung schwer zu überwinden ist. Ist die Wahrscheinlichkeit für beide 
Grenzfälle gleich, so wird die stärkste Behinderung der Versetzungsbewegung durch 
Ausscheidungsbildung erreicht. Bei gleicher Teilchenart entscheidet letztendlich der 
Durchmesser der Ausscheidung (Abb. 4-4). [114] 
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Abb. 4-3: Wechselwirkungen von Versetzungen [107]: 
a) Schneidmechanismus (MOTT-NABORRO-Mechanismus): kohärente, geordnete 
Teilchen werden durch eine Versetzung geschnitten, die im Teilchen eine Anti-
phasengrenze erzeugt (APG). 
b) Umgehungsmechanismus (OROWAN-Mechanismus): inkohärente, harte Teilchen 
können durch flexible Versetzungen umgangen werden.  
 
Die Ausscheidungshärtung beruht auf der Behinderung der Versetzungsbewegung durch 
die fein dispersen Teilchen, die durch Schneiden oder Umgehen überwunden werden 
müssen. Die dafür erforderliche Kraft bewirkt eine Verfestigung. Das Maximum der 
Streckgrenze ist bei dem kritischen Teilchendurchmesser dc zu erwarten (Abb. 4-4). Teil-
chen kleiner dc werden von der Versetzung aufgrund energetisch günstigeren Verhält-
nissen geschnitten. Bei größeren Teilchen genügt die Spannung zum Schneiden nicht 
mehr und es kommt zum Umgehungsmechanismus.  
 
Abb. 4-4: Kritische Schubspannung in Abhängigkeit vom Teilchendurchmesser d, 
      ∆τu = Umgehung der Teilchen, ∆τs = Schneiden der Teilchen [107] 
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Eine homogene Verteilung zahlreicher feiner Ausscheidungen, die legierungsabhängig 
Al2Cu, Al3Fe, Al3Zr, Al3Li, Al3Sc, Al3Ni, Al6Mn, Al7Cr, Mg2Si u.a. sein können, ist im Hin-
blick auf die Optimierung der mechanischen Eigenschaften am wirkungsvollsten [19][25-
28][37]. 
Robinson [109] analysierte das Fließverhalten von Aluminium-Legierungen, sowohl binä-
rer (Al-Mg, Al-Si) als auch technisch relevanter (AlCu4Mg), während des Zugversuches. 
Er stellt ein sägezahnartiges Fließverhalten fest, welches in Abhängigkeit zu der Deh-
nung, der Verformungsgeschwindigkeit und der Prüftemperatur steht. Die Ursachen da-
für sind Nahordnungs- und Ausscheidungsvorgänge, Clusterbildung sowie Versetzungs-
alterung sein (PORTEVIN-CHATELIER-Effekt). Die Versetzungsalterung und das Fließ-
verhalten werden zudem vom Magnesiumgehalt als wichtigste Größe beeinflusst. 
 
 
4.2.2. Ausscheidungssequenz in AlMgSi-Legierungen 
 
Die Ausscheidungssequenz in AlMgSi-Legierungen vollzieht sich entsprechend mehrerer 
Autoren [19][80][110][111] wie folgt: 
Übersättigte feste Lösung (engl.: supersaturated solid solution = SSS) → Clusterbildung 
aus Si- und Mg-Atomen → Guinier-Preston (GP) Zonen → β’’ → β’ → β (stabil).  
Einige Autoren wählen auch andere Bezeichnungen für die GP-Zonen. So bezeichnet 
Edwards [80] die GP-Zonen als GP1-Zonen und die β’’-Ausscheidungen als GP2-Zonen.  
Einen Überblick über die üblichen während der Aushärtung auftretenden Ausscheidun-
gen enthält Tabelle 4-1 nach Anderson [110]: 
 
Tab. 4-1: Ausscheidungen während der Aushärtung von Al-Mg-Si-Legierungen 




















Si/Mg = 0,5 - 1 
Mg5Si6 
Mg1,8Si 
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Als Resultat des sich an das Lösungsglühen anschließenden Abschreckens stellt sich im 
Material ein metastabiler Zustand der übersättigten festen Lösung ein. Diffusionsvorgän-
ge laufen jetzt nicht mehr oder nur noch sehr träge ab. Die Festigkeit ist im abgeschreck-
ten Zustand geringer und entspricht der Mischkristallverfestigung.  
Eine beginnende Auslagerung (warm oder kalt) geht mit der Bildung von Si- und Mg-
Clustern einher. Nach einer einsetzenden Auflösung der Mg-Cluster bilden sich Si/Mg-
Cluster. Die durch das Abschrecken des übersättigten Mischkristalls hervorgerufene  
Clusterbildung ermöglicht bereits eine Kaltauslagerung. Wird hingegen ein Warmausla-
gern angeschlossen, vollzieht sich anschließend die Bildung der Guinier-Preston (GP) – 
Zonen. Es handelt sich dabei um metastabile Phasen (auch Umwandlungsphasen ge-
nannt), die als Ansammlung einer geringen Anzahl Legierungsatomen charakterisiert 
werden können. 
Im Falle einer sofortigen Warmauslagerung, d.h. ohne Zwischenlagerungszeit, existiert 
zu Beginn eine hohe Leerstellenkonzentration. Diese wirken als Keimbildungsstellen für 
kohärente Ausscheidungen, in denen auch Aluminium-Anteile zu finden sind. Aufgrund 
einer nur geringen Gitterverzerrung ist der Härtesteigerungseffekt relativ klein. Beruhend 
auf ihrer ähnlichen Struktur zu den β’’-Ausscheidungen werden sie auch pre-β’’-
Ausscheidungen genannt (pre = engl.: vor). Diese Phase besitzt die Zusammensetzung 
AlMg4Si6, eine kleine, nadelförmige Morphologie und eine hohes Maß an Kohärenz. In 
siliziumreichen Legierungen werden die GP-Zonen stabilisiert, ihr Mg : Si-Verhältnis be-
trägt 1 : 1. Quasi-binäre Al-Mg2Si-Legierungen zeigen hier ein Verhältnis Mg : Si = 2 : 1. 
Diese pre-β’’-Ausscheidungen, oder auch GP I – Zonen genannt, sind nur wenige Atom-
lagen stark (ca. 10 nm) und die Vorläufer der β’’-Ausscheidungen. Die Bildung der GP I – 
Zonen kann bereits bei Raumtemperatur erfolgen. Die Umwandlung erfolgt temperatur- 
und zeitabhängig, wobei beide Größen sich einander antiproportional verhalten. Die ein-
setzende Diffusion des Mg und Si aus der festen Matrix in die β’’-Ausscheidungen er-
setzt dort Al-Anteile. Durch diesen Vorgang, der im Temperaturgebiet zwischen 100 – 
220°C stattfindet, gewinnen die Ausscheidungen an Größe, verlieren aber andererseits 
ihre volle Kohärenz. Es stellt sich ein Ordnungszustand der Atome ein. Man spricht hier 
von einer Nahentmischung bzw. einphasigen Entmischung. Voraussetzung dafür ist eine 
rasche Abkühlung aus dem Mischkristallgebiet, was die Bildung der Gleichgewichtphase 
verhindert. Bei der Anlassbehandlung kann die Entmischung bereits bei Temperaturen 
stattfinden, bei der die thermische Aktivierung für die Bildung der stabilen Gleichge-
wichtsphase noch nicht ausreicht. Die Zonenbildung ist durch eine geringere Grenzflä-
chenenergie und durch die infolge der Abschreckung hohe Anzahl an Überschussleer-
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stellen energetisch günstiger. Diese Vorgänge sind für die Verfestigung metallische 
Werkstoffe durch Aushärtung bestimmend.  
Die Umwandlung einer großen Anzahl pre-β’’-Ausscheidungen (= GP I) in die nadelför-
migen β’’-Mg5Si6-Ausscheidungen (= GP II) verursacht in dem betrachtetem Legierungs-
system aufgrund der größere Ausdehnung und der damit verbundenen Gitterverzerrung 
den größten Härtesteigerungseffekt. Der Härteverlauf zeigt zu dem Zeitpunkt der Domi-
nanz dieser Ausscheidungen ein Maximum. [67] 
Eine über diesen Zeitpunkt hinausgehende Auslagerungsbehandlung führt zur Bildung 
einer teilkohärenten, metastabilen, hexagonal stäbchenförmigen β’ – Phase. Der Magne-
sium-Gehalt liegt hier unterhalb des Wertes der Gleichgewichtsausscheidung. Diese 
exotherme Reaktion wird mit Zunahme des Mg-Überschusses oder andernfalls mit Ab-
nahme des Si-Überschusses verstärkt. Die Gitterverzerrungen werden durch den Einbau 
von Versetzungen ausgeglichen. [67][68] 
Letztendlich bilden die β’ – Partikel die Gleichgewichtsphase β mit der Zusammenset-
zung  Mg2Si.  Diese inkohärente und plattenförmige Phase mit kubisch-flächenzentrierter 
Kristallstruktur trägt zur Festigkeit von AlMgSi-Legierungen nur wenig bei. Legierungen 
mit Magnesium-Überschuss weisen ebenso wie quasi-binäre zusätzlich kubisches β-
Mg2Si auf. Matsuda [112] definiert in Silizium-Überschuss haltigen Legierungen drei na-
delförmige teilkohärente Si-Ausscheidungen der Typen A, B und C. Wie Tabelle 4-1 wei-
terhin zeigt, werden verschiedene andere Ausscheidungen während des Aushärtungs-
prozess gebildet. Die stäbchenförmige Phase B’ wird beispielsweise gemeinsam mit der 
β’-Ausscheidung gebildet. Auch verwenden verschiedene Autoren voneinander differie-
rende Bezeichnungen für die Ausscheidungen. Nach Anderson [110] ähnelt Typ C der 
Phase B’. Die teilkohärenten Phasen U1 (Typ A) und U2 (Typ B) werden oft gleichzeitig 
mit den β’’- und β’-Ausscheidungen gebildet. Die Zusammensetzungen der jeweils von 
den Autoren deklarierten Phasen variieren jedoch trotz der vergleichenden Gegenüber-
stellung leicht. [67][110-113] 
Der Ausscheidungszustand entscheidet über das spätere Eigenschaftsprofil der Legie-
rung. Beispielsweise weisen als Halbzeug gedachte Bleche für Automobilkarosserien 
einen stabilen kaltausgehärteten Zustand auf, die sich so leicht verformen lassen. Eine 
anschließende Warmaushärtung beendet die Verarbeitung und stellt die gewünschten 
Festigkeits- und Dehnungseigenschaften, die hier im unteralterten Bereich erreicht wer-
den, ein. In AlMgSi-basierenden Leiterwerkstoffen zeigt das Mg2Si aufgrund des überal-
terten Zustandes eine grobe Dispersion auf. Eine Verbesserung der Kombination von 
Leitfähigkeit und Festigkeit wird so erzielt. [48][67][68][80] 
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4.3. Kornverfeinerung 
 
Ein polykristalliner Werkstoff besitzt grundlegend höhere Streckgrenzen-Werte als Werk-
stoffe mit einem monokristallinen Gefüge. Sind also mehr Kristalle und somit mehr Korn-
grenzen vorhanden, stellen diese einen Widerstand für die Versetzungsbewegung dar 
und erhöhen so die Zugfestigkeit.  
Einen erheblichen Beitrag zur Festigkeitssteigerung liefert die Kornverfeinerung, auch 
Feinkornhärtung genannt. Durch Verringerung der Korngröße wird die Zahl der Korn-
grenzen erhöht. Die Korngrenzen besitzen selbst einen hohen Energiegehalt. Die Ver-
setzung wird an der Korngrenze aufgehalten. Ihre abstoßende Wirkung auf nachfolgende 
Versetzungen bewirkt einen Versetzungsaufstau an den Korngrenzen. Die nötige Span-
nung zum Überwinden dieses Widerstandes nimmt entsprechend der Hall-Petch-
Beziehung zu, die Zugfestigkeit steigt.  
Einige Übergangselemente wie Titan, Zirkon und Niob bewirken im α-Mischkristall einen 
guten Kornfeinungseffekt. Es kommt zur Bildung von intermetallischen Verbindungen 
des Typs Al3Me in der Schmelze, die dann als Kristallisationskeime für den α-
Mischkristall dienen. Im Zustandsdiagramm erscheint ein Peritektikum auf der Al-Seite. 
Eine Erhöhung der Korngrenzen sichert zusätzlich eine bessere Verteilung der AlFeSi-
Phasen im Gefüge und führt auch dadurch zu einer Verbesserung der Materialkennwer-
te. Bei Knetlegierungen führt die Kornfeinung zu einer Verbesserung des Warm- und 
Kaltumformverhaltens, der Tiefzieheigenschaften und der Oberflächenqualität der umge-
formten Stranggussprodukte, bei Gusslegierungen hingegen zu einer Verbesserung des 
Gieß-, Speisungs- und Formfüllungsvermögen, zu optimierte Festigkeitseigenschaften 





Dispersionsgehärtete Al-Legierungen nehmen an industrieller Bedeutung stetig zu. 
Durch inerte Einschlüsse (Oxide, Boride, Karbide u.a.), die gezielt zur Kornfeinung wäh-
rend des Gießens bzw. zur Verbesserung der gießtechnologischen Eigenschaften der 
Schmelze zugegeben werden, kann weiterhin eine Festigkeitssteigerung erzielt werden. 
Aufgrund der thermodynamischen Stabilität werden zunehmend auch intermetallische 
Phasen als Dispersoide genutzt. Dispersoide besitzen keine Kohärenz zum kristal-
lographischen Gitter und stellen so eine Hinderniswirkung für die Versetzungsbewegung 
dar und stabilisieren weiterhin bei höheren Temperaturen das Gefüge.  Die Stabilisierung 
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des mikrokristallinen Gefüges durch eingesetzte Dispersoide resultiert letztendlich in 
verbesserten Materialeigenschaften bei höheren Temperaturen. Dispersionsgehärtete 
Aluminiumlegierungen weisen sich daher vorrangig durch höhere Warmfestigkeit, Korro-
sionsbeständigkeit und Kriechbeständigkeit aus. 
Die Herstellung dieser Art von Legierungen kann in Planetenkugelmühlen unterhalb der 
Schmelztemperatur erfolgen. Die anschließende Verfestigung der mechanisch legierten 





Der Hauptmechanismus der plastischen Verformung von Aluminium und dessen Legie-
rungen ist die Gleitung von Versetzungen. Versetzungen sind linienförmige Gitterbaufeh-
ler. Sie beginnen und enden jeweils an der Kristalloberfläche. Anderenfalls bilden sie 
innerhalb des Kristalls geschlossene Linienzüge. Sofern sich diese Versetzungsbewe-
gung innerhalb des Werkstoffgefüges widerstandsarm vollzieht, weist der Werkstoff ge-
ringe Festigkeiten auf. Wird hingegen die Gleitung von Versetzungen behindert, ist für 
das Überwinden des Hindernisses und Gleitenlassen der Versetzungen ein zusätzlicher 
Kraftaufwand nötig. Dieser drückt sich in einer Festigkeitssteigerung aus. 
Eine Kaltumformung (stets unterhalb der Rekristallisationstemperatur) steigert also den 
Umformwiderstand durch Versetzungsneubildung. Die Versetzungen beeinflussen und 
behindern sich gegenseitig hinsichtlich ihrer Bewegungsmöglichkeit, diese wird mit zu-
nehmender Versetzungsdichte eingeschränkt, die Festigkeit so erhöht. [31] 
 
Die bei den dargestellten Verfahren zur Festigkeitserhöhung erzeugten Hindernisse auf 
die Versetzungsbewegung wirken gleichzeitig auch als neue Versetzungsquellen. Sie 
bilden während der plastischen Verformung ständig neue Versetzungen. Die gegenseiti-
ge Beeinflussung der Versetzungen erfordert eine stetige Erhöhung der Spannungen, 
um die Versetzungsbewegung fortzusetzen. 
Es kommt zu einer Verfestigung des Grundwerkstoffes, da der Widerstand gegen die 
plastische Verformung steigt. Der Zusammenhang zwischen erforderlicher Spannung 
und Verformung wird in der Fließkurve dargestellt. [25][26] 
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5.  Versuchsübersicht und –durchführung 
 
5.1. Ziel und Inhalt der Versuche 
 
Im Vordergrund steht die Entwicklung eines geeigneten Werkstoffes auf Basis von Al-
Mg2Si und dessen Schmelz- und Behandlungstechnologie. Aufgrund der Literaturaus-
wertung wurde zunächst die Grundzusammensetzung AlSi13,5Mg9,5 gewählt, die mit 
15% Mg2Si-Anteil und 8% Silizium-Überschuss durch eine Dichteverringerung, verbes-
serter Verschleißfestigkeit und homogener Verteilung der primär-erstarrenden Mg2Si-
Kristalle gekennzeichnet ist. 
Voruntersuchungen zeigten, dass das Mg2Si teilweise stark dendritisch kristallisiert und 
die mechanischen Eigenschaften nicht den Erwartungswerten entsprachen. Es wurden 
daher verschiedene Maßnahmen zur Legierungsoptimierung gewählt. Auf dem metallur-
gischen Wege sollte durch chemische Substanzen und Verbindungen eine Feinung der 
primär erstarrenden Mg2Si-Kristalle erzielt und eine resultierende Verbesserung der 
Dehnungswerte bestätigt werden. Zur Anwendung kamen verschiedene Feinungsmittel: 
elementarer roter Phosphor (pulverförmig) in Verbindung mit Silizium, Substanzen mit 
Seltenen Erden in Zugaberaten von 0,1 – 1,0 m% sowie maximale Zusätze aus Alkali- 
und Erdalkalimetallen und deren ionischen Verbindungen von 10m%. Weiterhin erfolgte 
durch eine veränderte Schmelz- und Erstarrungstechnologie eine Veränderung der Pri-
märkristallausscheidung. Parallel dazu wurde der eigenschaftsverändernde Einfluss ver-
schiedener Elemente, die entweder in reiner Form oder über Vorlegierungen zugegeben 
wurden, untersucht. Durch eine Wärmebehandlung sowie eine Ultraschallbehandlung 
der erstarrenden Schmelze als physikalische Schmelzebehandlung sollte ein weiterer 
legierungsoptimierender Effekt eintreten. Die Verschiebung der binär-eutektischen Zu-
sammensetzung infolge eines Titan-Zusatzes wurde über Berechnungen quasi-binärer 
Zustandsdiagramme Al – Mg2Si mittels der Software FactSage nachvollzogen. Die Zu-
standsdiagramme setzen Normalbedingungen (unendlich langsame Abkühlung, Normal-
druck von 101325 Pa) voraus. 
Da eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch die gewählten Maßnah-
men bei dieser untersuchten Legierung ausblieb, konzentrierten sich die Versuche auf 
Legierungen, die auf bzw. nahe der eutektischen Rinne zwischen dem Aluminium-
Bereich und dem Mg2Si-Gebiet lagen. Als Legierungen wurden zum einen die 
AlMg8,6Si6,4 aufgrund des Eigenschaftsprofils gemäß Uyma [4] sowie die 
AlMg8,15Si4,75, als diejenige binär-eutektische Legierung mit dem laut Hufnagel [31] 
maximalen eutektischen Mg2Si-Gehalt, gewählt. Eigenschaftsverändernde Effekte durch 
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einzelne Elemente bzw. Elementkombinationen, durch eine Wärmebehandlung sowie 
einer Ultraschallbehandlung sollen erzielt werden. 
Es wurden nur ausgewählte Legierungen wärmebehandelt. Die Wärmebehandlung zielt 
zum einen auf den T64-Zustand, d.h. lösungsgeglüht und unvollständig warmausgela-
gert, auf den T6-Zustand, bei dem die Proben im Zuge der Warmauslagerung eine voll-
ständige Aushärtung erfahren und auf den T7-Zustand mit dem Effekt der Stabilisierung. 
An den beiden Legierungen, die nach erfolgter T6-Wärmebehandlung und im Gusszu-
stand eine optimale Kombination der mechanischen Eigenschaften aufwiesen, wurden 
die Gießeigenschaften in Kokille ermittelt.  
Um eine Legierung anhand ihres Eigenschaftsspektrums umfassend charakterisieren zu 
können, wurde an ausgewählten Legierungen die Feststellung der Warmfestigkeit sowie 
die Ermittlung der E-Moduli, der Dichte, des thermische Ausdehnungskoeffizient und 
thermo-physikalischer Kennwerte durchgeführt. 
Weiterhin wurde des Verhaltens unter statischer Beanspruchung (in-situ-Zugversuch) 
geprüft. Die Analyse des Risswachstums- und widerstandsverhaltens erfolgte an Legie-
rungen im Gusszustand und im wärmebehandelten Zustand (T64). Auch wenn die Be-
trachtung des Gusszustandes bei warmaushärtbaren Legierungen unüblich scheint, 
wurde diese Vorgehensweise zur Vervollständigung des Überblickes im Rahmen des 
Forschungsprojektes gewählt.  
Die Ausbildung der werkstoffspezifischen Eigenschaften infolge der Verarbeitung mit 
verschiedenen Gießverfahren (Schwerkraftguss in Sand und Kokille, Strangguss, 





5.2.1. Chargenvorbereitung  
 
Die hier angegebene Schmelztechnologie gilt im vollen Umfang für die Untersuchungen 
zur Legierungsoptimierung. Es wurde mit Schmelzmassen von minimal 2,5 kg bis maxi-
mal 5 kg und reinen Einsatzstoffen gearbeitet. Zum Einsatz kamen Al99,99, Mg99,99 
sowie Silizium. Als Abweichung der Einwaage von der vorgegebenen Zielanalyse wurde 
eine Toleranz von 0,1 m% vorgegeben und eingehalten. 
Beim Sägen von Magnesium wird ohne Verwendung von Kühlflüssigkeit gearbeitet. Sich 
entzündende oder brennende Späne setzen in Verbindung mit Wasser Wasserstoff frei.  
Diese müssen dann mit speziellen Löschpulvern oder Sand abgedeckt werden. 
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5.2.2. Schmelzen und Vergießen  
 
Die für die Legierungsoptimierung chargierten Mengen an Einsatzmaterial wurden im 
Mittelfrequenz-Induktionstiegelofen  mit einer Frequenz von 8 kHz und einem Fassungs-
vermögen von 15 kg Stahl geschmolzen. Dazu wurde zunächst Al und Si im Graphittie-
gel aufgeschmolzen. Bei einer Schmelztemperatur von 750°C erfolgte die Zugabe von 
Mg, das sofort unter die Oberfläche der Schmelze getaucht wurde, um eine Oxidation 
und somit ein Abbrennen des Mg zu verhindern. Magnesiumschmelzen neigen aufgrund 
der hohen Bildungsenthalpie der Reaktion  
 
     Mg + ½ O2 ? MgO   
 
von ∆RH = -612 kJ/mol und der daraus resultierenden Unlöslichkeit des Sauerstoffs zur 
Selbstentzündung. Unter ständigem Umrühren schmilzt das Mg in der Schmelze auf.  
 
Die Feinungszusätze für das Mg2Si wurden vor dem Entgasen der Schmelze zugesetzt. 
Die Vorlegierungen sowie die verwendeten Elemente für die Eigenschafts- und Gefüge-
beeinflussung wurden ebenfalls vor dem Entgasen in die Schmelze gegeben. Die an-
schließende 10 – 15 minütige Entgasung mittels dem Edelgas Argon (Argon 4.6), wel-
ches durch eine aus Graphit bestehenden Lanze geleitet wurde (bei Schmelzemengen 
von mehr als 15 kg kam ein Impeller der Firma Foseco, Borken, zum Einsatz), diente so 
zusätzlich als Haltezeit und dem Sicherstellen des Aufschmelzens bzw. des vollständi-
gen Lösens der Vorlegierungen und Zusatzelemente (Tabelle 5-1).  
 
  Tab. 5-1: Schmelzpunkte und Löslichkeiten eingesetzter Vorlegierungen und Elemente  
Legierungszusätze  Ts in °C maximale Löslichkeit des 
Elements im Al-Mischkristall 
AlCr10 900 0,8 % 
AlV10 1190 0,37 % 
AlTi10 1180 1,3 % 
Al-Vorlegierungen 
AlZr10 1240 0,28 % 
Calcium 838 < 0,05 % 
Cer-Mischmetall ca. 800 0,05 % 
Kupfer 1083 5,70 % 
Mangan 1250 1,70 % 
Nickel 1450 0,04 % 
Elemente 
Zink 419 31,6 % 
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Nach dem Abschlacken und dem Einstellen der Abstichtemperatur von 750°C stellte die 
Bestimmung des Dichteindex der Schmelze den Beginn jeder Versuchsreihe dar. Es 
wurde immer in 2 Probestabkokillen (Abb. 5-1), eine Analysenprobe, sowie in einen 
Sandtiegel (Quick-Cup) mit integriertem Thermoelement für die thermische Analyse ab-
gegossen. Bei ausgewählten Legierungen wurde das Abgussspektrum um eine 38mm Ø 
sowie eine 40mm Ø Rundkokille für Herstellung von Vormaterial für spätere Umformver-
suche ergänzt. 
Der Abguss der Proben erfolgte - wenn nicht anders erwähnt - mit einer Gießtemperatur 
von 740°C, was einer Abstichtemperatur von 750°C entspricht. Die Probestabkokillen 
wurden im Kammerofen auf 200°C vorgewärmt. Auf das Temperaturniveau der Rundko-
killen und geplanter Abweichungen bzw. Modifizierungen der Versuchsdurchführung wird 
in den folgenden Kapiteln im Einzelnen eingegangen. 
Die Überprüfung der chemischen Schmelzzusammensetzung erfolgte mit der Spektral-
analyse. Da bei einzelnen Elementen die Nachweisgrenze des Spektrometers über-
schritten wurde, wird in der Darstellung der Ergebnisse die jeweilige Zugabemenge des 
Elementes angegeben. Einzelne Proben wurden auch mit der ICP-OES (optische Emis- 
sionsspektralanalyse) - im Folgenden ICP-Analyse genannt – analysiert.  
 
 
Abb. 5-1: Probestabkokille nach TGL 21822 [46] (TGL = Techn. Normen, Gütevorschrif-
      ten und Lieferbedingungen; Normenwerk der ehem. DDR)  
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Zur Ermittlung der verfahrensabhängigen Eigenschaftsausbildung der Legierungen Al-
Si13,5Mg9,5 und AlMg8,6Si6,4 erfolgte jeweils ein Abguss in zwei unterschiedlich tem-
perierte Probestabkokillen (Abb. 5-1). Weiterhin wurde die in Abb. 5-2 gezeigte furan-
harzgebundene Probestabform abgegossen. Die Stäbe wiesen die Größe DIN 50125 
A12x60 auf. Die Formfüllung erfolgt hier mittig über den Einguss. Anschließend werden 4 
um 90° versetzte Filter (20 ppi) von der Schmelze durchsetzt, bevor die an den Ecken 
platzierten Speiser, zur Sicherstellung eines dichten Gefüges, sowie die dazwischen ge-
lagerten Zugstäbe mit Schmelze gefüllt wurden. 
 
 
Abb. 5-2: Zugstabmodell für den Abguss in furanharzgebundenen Formen [37] 
 
Zur Ermittlung des wanddickenabhängigen Abkühlungsverhaltens sowie der damit ver-
bundenen Gefügeausbildung erfolgte abschließend der Abguss einer furanharzgebun-
denen Stufenplatte mit den Stufenhöhen 3-6-12-24 mm (Abb. 5-3).  
In den Stufenhöhen 6 – 24 mm sowie in einem der Zugstäbe wurde jeweils durch mittig 
eingelassene Thermoelemente (Ni-CrNi) der Temperatur-Zeit-Verlauf festgestellt. 
 
 
Abb. 5-3: Modell Stufenplatte 
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5.2.3. Vorbereitung der Kokillen  
 
Die hohe Wärmeabfuhr der Kokille führt zu einer raschen Abkühlung der Schmelze und 
zum Teil auch zur Entstehung von Kaltschweißen an der Oberfläche. Der Abguss in nicht 
vorgewärmte Kokillen ist mit Oberflächenfehlern von mehreren Millimetern Tiefe verbun-
den. Um diesen Fehlererscheinungen entgegenzuwirken, wird die Kokille in Anlehnung 
an Beer [16] vorgewärmt. Der Auftrag einer Schlichte verbessert die Oberfläche der ge-
gossenen Probekörper.  
Die auflösende Wirkung des Aluminiums gegen über dem Eisen aufgrund seiner Affinität 
macht ebenfalls ein Schlichten der Probestabkokillen sowie der Rundkokillen (38mm Ø 
und 40mm Ø) notwendig. Zum Einsatz kam eine Wasserschlichte vom Typ Dursalit Pro-
lan 9340 der Firma Hoesch. Nach ausgiebigem Erwärmen der Kokillen wurde die 




5.2.4. Wasserstoffproblematik  
 
Im schmelzflüssigen Zustand und im Festkörper wird in Aluminium und seinen Legierun-
gen  vorwiegend Wasserstoff als Gas gelöst. Stickstoff und Sauerstoff bilden mit Alumi-
nium hochschmelzende und somit stabile Verbindungen, die in Aluminium nahezu unlös-
lich sind. Das Verarbeiten von Aluminiumschmelzen ist somit immer mit der Entfernung 
des mehr oder minder hohen Anteils des atomaren Wasserstoffs aus der Schmelze ver-
bunden, verursacht entsprechend folgender Reaktion: 
 
2Al + 3H2O ? Al2O3 + 6H   
 
Der Wasserstoffgehalt begründet sich auf die Qualität der Einsatzstoffe, die Schmelz-
ofenart sowie die Schmelztechnologie. Während der Erstarrung nimmt die Löslichkeit 
des Wasserstoffs deutliche ab (Abb. 5-4). Der sich molekular ausscheidende Wasser-
stoff führt zum Auftreten von  Gasbläschen im Gussstück, die, je nach Auftreten, zu qua-
litativen Einschnitten in Bezug auf die mechanischen Eigenschaften, der Druckdichtheit 
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Abb. 5-4: Löslichkeit des Wasserstoffs in Aluminium [87] 
 
In der Versuchsreihe erfolgte die Entfernung des Wasserstoffs durch eine 10 bis 15 mi-
nütige Spülgasbehandlung mit Argon. In der Schmelze steigen kleine feinverteilte Argon-
Bläschen auf. Aufgrund ihrer insgesamt großen Oberfläche diffundiert der in der Schmel-
ze atomar gelöste Wasserstoff in die Argon-Bläschen ein. Weiterhin haften an den Ar-
gon-Bläschen in der Schmelze gelöste Oxide, die ebenfalls an die Schmelzbadoberflä-
che bewegt werden. Eine Vermindung der Oxidgehaltes ist mit einer Verringerung der 
durch –Wasserstoff verursachten Poren verbunden, da dieser die Oxidpartikel als Keim-
bildungsstelllen nutzt. Die Ofenkonvektion stellt die Badbewegung und somit eine Entga-
sungswirkung in der gesamten Schmelze sicher. An der Phasengrenze Schmelz-
Gasblase setzen die Umwandlung zu molekularem Wasserstoff und die Desorption in die 
Gasblase ein. Ursache hierfür ist die Partialduckerniedrigung des Wasserstoffs, ausge-
löst durch das Inertgas Argon. Die Gasblase steigt dann unter weiterer Aufnahme von 
Wasserstoff an die Schmelzbadoberfläche und vergrößert dadurch aber auch durch den 
abnehmenden metallostatischen Druck ihr Volumen. Im Fall des Ausgleichs des Partial-
druckes ist die Wasserstoffaufnahme der Blasen nicht mehr möglich. Um ferner einen 
Feuchtigkeitseintrag durch das Spülgas selbst zu verhindern, wurde es durch Molsieb, 
einem hygroskopischen Granulat, geleitet. Die Überprüfung des Erfolges der H2-
Entfernung erfolgt durch die Ermittlung des Dichteindex. Dazu wurden zwei Proben ab-
gegossen. Eine davon erstarrt unter atmosphärischem Druck, die andere unter Unter-
druck von 80 mbar. Dem Wasserstoff wird so ein geringer Widerstand für die Blasenbil-
dung entgegengebracht, er geht vom gelösten in den atomaren Zustand über. Die Ermitt-
lung des Gewichtes erfolgt über das Wiegen der Proben im trockenen und im Wasser 
hängenden Zustand. Die Differenz der beiden Werte entspricht mit einer Dichte des 
Wassers von nahezu 1 g/cm³ dem Volumen der Gussprobe (Gleichung 1). 
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VProbe = mLuft - mWasser 
ρProbe = mLuft / VProbe 
DI = (ρatmosp. – ρ80mbar) / ρatmosp.   (1) 
 
 
Tabelle 5-2 zeigt den Dichteindex der abgussfertigen Schmelze nach dem Entgasen für 
die Abgüsse in Kokille.  
 
Tab. 5-2: Dichteindizes der abgussfertigen Schmelzen (Kokillenguss) 
Versuchsnr. Dichteindex   Versuchsnr.Dichteindex  Versuchsnr. Dichteindex
40  1,91  1 1,88 1 1,93 
41    2 2,05 
66 
2 3,12 
1 1,58  
53 
3 1,76 1 2,95 
2 1,64  1 2,94 
67 
2 2,92 42 
3 1,61  
54 
2 2,14 1 0,27 
43  29,86  1 0,32 
68 
2 2,62 
44  1,68  2 1,08 69  1,58 
45  22,95  3 1,85 70  2,98 
1 3,19  4 1,32 71  1,86 
2 3,76  5 1,61 72  2,03 
3 1,91  
55 
6 1,06 73  2,33 
4 2,25  56  0,53 74  2,55 
46 
5 1,76  57  0,19 75  1,39 
47    1 3,4 76  2,98 
48  1,65  
58 
2 1,39 77  1,09 
1 1,83  1 1,61 78  1,01 
2 1,72  
59 
2 32,7 79  3,01 49 
3 1,24  60  9,7 80  2,39 
1 2,8  61  2,1 81  1,53 50 
2 2,9  62  0,72 82  0,877 
1 1,77  63  2,88 83  1,47 
2 2,25  64  0,36 1 1,89 51 
3 1,47  65 1 2,64 
84 
2 1,94 
1 3,2  2 1,43 85  1,78 
2 1,5  
 
3 0,76 86  2,03 52 
3 0,92     87  2,35 
 
Die Zielstellung einen Dichteindex von unter 2% einzustellen, wurde fast immer erfüllt. 
Einzelne Abweichungen begründen sich auf den Versuchsinhalt. Darauf wird in den fol-
genden Kapiteln detailliert eingegangen. 
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5.3. Schematische Versuchsübersicht  
 




















































Ca, Cer, P, Cr + Mn 
Ultraschall-
behandlung 
Wärmebehandlung Kornfeinung und 
Matrixverfestigung 
mit: Cr, Cu, Mn, Ni, 




Wärmebehandlung Mg2Si-Feinung mit: 
Ca, Cer 
Matrixverfestigung 




mit: Cu, Mn, Zn 
AlMg8,15Si4,75 (=Al-12,9%Mg2Si)
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Die Möglichkeit der Werkstoffverarbeitung ausgewählter Legierungen wurde ergänzend 
zu den Untersuchungen im Kokillen- und Sandguss mittels folgender Verfahren analy-
siert (Tab. 5-3): 
 
Tab. 5-3: Eignungsprüfung der Legierungen in verschiedenen  Gießverfahren 
Zusammensetzung [%] Menge[kg] Verfahren 
Al Mg Si Zn Cu Mn  
87,1 8,15 4,75 0 0 0 300,0 
85 8,6 6,4 0 0 0 280,0 
84,4 8,5 6,4 0 0 0,7 260,0 
Strangguss I 
83 8,4 6,2 1,0 0,7 0,7 240,0 
85 8,6 6,4 0 0 0 292,0 Strangguss II 
83 8,4 6,2 1,0 0,7 0,7 224,0 
85 8,6 6,4 0 0 0 5,0 
83 8,4 6,2 1,0 0,7 0,7 5,0 
80 12,6 7,4 0 0 0 5,0 
Squeeze-Casting 
87,1 8,15 4,75 0 0 0 5,0 
Schleuderguss 85 9,5 5,5 0 0 0 5,0 
85 8,6 6,4 0 0 0 15,0 Bolzenabguss für Um-
fomversuche 83 8,4 6,2 1,0 0,7 0,7 15,0 








Als Indikator für die Verschleißfestigkeit wird häufig die Härte als Maß des Verschleißwi-
derstandes verwendet. Bei Untersuchungen unter Einsatzbedingungen, d.h. bei erhöhten 
Temperaturen, ist das Verfahren der Warmhärtemessung (DIN 50351) anzuwenden. 
Planparallele Probestücke werden dazu in Öl- oder Salzbädern erwärmt bzw. getempert 
und die Härtewerte (HV, HB, HRC) gemessen [24]. 
Die Verschleißfestigkeit gilt als wichtige zu untersuchende Eigenschaft von Werkstoffen 
im Kolbenbereich, um die tribologischen Systeme Ring/Ringnut sowie Bol-
zen/Bolzenbohrung bewerten zu können. [14] 
Aufgrund der zur Verfügung stehenden Apparatur wurde die Brinell-Härte (HBW 
2,5/62,5/30) nach DIN EN ISO 6506-1 an den Einspannbereichen bzw. an Querschliffen 
der Zugproben bei Raumtemperatur gemessen. 
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Linear-thermischer Ausdehnungskoeffizient 
 
Das thermische Ausdehnungsverhalten einzelner Legierungen wurde im Dilatometer 
analysiert. Die aus den Kokillenzugstäben herausgearbeiteten Proben Ø 8 x 15 mm wur-
den mit einer Aufheizrate von 10K/s auf 500°C aufgeheizt und auf RT abgekühlt. Eine 
PC-gesteuerte Messapparatur misst die thermisch-bedingte Längenänderung. Diese ist 
auf die bei steigenden Temperaturen zunehmende Schwingung der Atome um ihre Ru-
helage sowie auf den Abbau von Eigenspannungen und Phasenauflösungen/-
ausscheidungen (vom metastabilen Gusszustand) zurückzuführen. 
Durch die Ergebnisse der Dilatometer-Untersuchungen können Strukturveränderungen 
beim Warmauslagern vermieden werden. Des Weiteren ist eine Aussage über das 
Werkstoffverhalten und den Werkstoffeinsatz im Hochtemperaturbereich möglich. Um 
das Laufspiel zwischen Kolben und Zylinderlauffläche möglichst gering zu halten, wird 
ein thermischer Ausdehnungskoeffizient angestrebt, der vor allem bei hohen Temperatu-
ren, die der späteren realen Anwendung am nächsten kommen, ein niedrigeres Maß als 






Die Bestimmung des E-Moduls erfolgt über die Messung der Schallgeschwindigkeit des 
Ultraschalls im Werkstoff. Bei dieser Methode ermittelt man die Schallgeschwindigkeiten 
des eindringenden Ultraschalls mit transversalen Wellen (cL) bzw. longitudinalen Wellen 
(cT) in ein planparalleles Probestück. Dieses wurde aus dem dichtgespeisten zylindri-
schen Bereich der Probestabkokille herausgearbeitet. Anhand der Ergebnisse und unter 
Berücksichtigung der Dichte ρ des porenfreien Werkstoffes lassen sich Elastizitätsmodul 
E, Schubmodul G sowie Querkontraktionszahl ν errechnen. Der E-Modul berechnet sich 
entsprechend folgender Formeln [43]: 
 





211²LcE   (1) 
























ν    (2) 
 
5. Versuchsübersicht und –durchführung 80 
Mechanische Eigenschaften 
 
Die Ermittlung der statischen Werkstoffeigenschaften Rp0,2 – Dehngrenze, Zugfestigkeit 
Rm sowie Bruchdehnung A5 erfolgte durch Aufnahme der Spannungs-Dehnungskurven 
der Probestäbe im Zugversuch bei Raumtemperatur. Je Versuch wurden zwei Pro-
bestabkokillen  abgegossenen. Daraus wurden mindestens 2 (max. 4) Probestäbe der 
Form DIN 50125 A6x30 herausgearbeitet und geprüft.  
Um Aussagen über das Werkstoffverhalten bei verschiedenen Einsatztemperaturen tref-
fen zu können, wurde die Warmzugfestigkeit an einzelnen Legierungen untersucht. Es 
wurde ein Temperaturfeld von minimal 100°C bis 400°C gewählt. Die Probengeometrie 
entsprach aufgrund der Versuchsapparatur der folgenden Form (Abb. 5-4): 3 
 
 
       Abb. 5-4: Probengeometrie für Warmzugversuche 
 
Die temperierten Proben werden mit einer konstanten Dehnungsgeschwindigkeit von 
0,00025 s-1 beansprucht. Diese definierte Dehnungszunahme erfolgt über eine Traver-
senregelung. Der von der Traverse zurückgelegte Weg entspricht also dem Betrag der 
Dehnung, welchen die Probe erfährt. Als Bezugslänge gilt die freie Einspannlänge der 
Probe mit 52 mm. Das Verhältnis von l0/d0 beträgt 10,3 und liegt somit über dem für lan-
ge Proportionalstäbe von 10. Durch Markierung eines 25 mm großen Bereichs vor der 
Zugprüfung und dem Zusammenfügung der gebrochenen Teile nach erfolgtem Zerreißen 
des Stabes ist durch das Ausmessen der wahren Dehnung eine Annäherung an die 
Dehnung des kurzen Proportionalstabes (l0/d0 = 5) möglich. 
 
 
5.4.2. Gießtechnologische Eigenschaften 
 
Als gießtechnisches Verarbeitungsverfahren kommt bei dieser Legierungsgruppe vor-
wiegend der Kokilleguss zum Einsatz. Daher werden die gießtechnologischen Eigen-
schaften ebenfalls durch den Abguss in Kokille ermittelt. Da die dazu benötigten Kokillen 
am hiesigen Gießerei-Institut nicht vorrätig waren, erfolgte die Untersuchung an zwei 
Legierungen extern am Österreichischen Gießerei-Institut (ÖGI) in Leoben. 
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Fließvermögen 
 
Das Fließvermögen beschreibt die Eigenschaft einer Schmelze in einem horizontalen 
Strömungskanal möglichst weit zu fließen und dessen Kontor wiederzugeben. Die Be-
stimmung kann mittels Gießspiralen oder anders konstruierten Kokillen (Abb. 5-5) erfol-
gen. Die erreichte Auslauflänge verhält sich proportional zum Fließvermögen der 
Schmelze. Die mögliche Auslauflänge wird bei vergleichbarem Gießdruck durch das Er-
starrungsverhalten (Werkstoffzusammensetzung) und die Viskosität (Schmelztempera-
tur) der Schmelze sowie der Intensität der Wärmeabfuhr an die Form bestimmt. 
Das Zulegieren von Elementen zu einem Reinmetall (z.B. Mg zu Al) bzw. das Über-
schreiten der eutektischen Zusammensetzung verschlechtert das Gießverhalten, da sich 
ein schwamm- bis breiartiger Erstarrungstyp einstellt. Eine Erhöhung der kinetischen 
Energie der Schmelze, eine erhöhte Gießtemperatur bzw. eine Verringerung der Wär-
meentzugsgeschwindigkeit erhöhen hingegen das Fließvermögen. [37] 
 
Abb. 5-5: Kokillenmodell (links) und abgegossene Probe (rechts) zur Ermittlung des     
               Fließvermögens [ÖGI] 
 
Die Kokille selbst wird durch geeignete Zusatzgeräte temperiert. Die einzelnen Auslauf-
kanäle weisen unterschiedliche Dicken (0,5; 1; 2; 3; 4; 6 mm) auf. Das Fließvermögen 
einer Schmelze spiegelt sich also in der Länge der abgegossenen Kanäle wieder, wobei 
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Formfüllungsvermögen 
 
Unter Formfüllungsvermögen versteht man die Abbildungsfähigkeit und Konturenwieder-
gabe eines Formhohlraums. Die beeinflussenden Parameter sind neben der Dichte und 
der metallostatischen Druckhöhe die Oberflächenspannung, das Erstarrungsverhalten 
und die Abkühlungsgeschwindigkeit.  
Bei Gießspiralen und Kokillenformen mit gleichem Wirkprinzip (Abb. 5-5) gilt die Vorlauf-
länge, d.h. die Länge der Spiralspitzen ohne eindeutigen Kontakt zur Formwand und oh-
ne genaue Konturenwiedergabe des Gießkanals, als Maß für das Formfüllungsvermö-
gen. Eine kurze Vorlauflänge bedeutet also ein gutes Formfüllungsvermögen, unabhän-
gig vom sich einstellenden Fließvermögen. 
Die Zugabe von Legierungselementen (z.B. Na, Sr) setzt die Oberflächenspannung her-
ab. Weiterhin ist durch eine Dichtezunahme und eine Erhöhung der Druckhöhe eine 




Mit der Lunkerneigung wird die Tendenz eines Werkstoffes zur Bildung eines Volumen-
defizites beschrieben. Diese Fehlstellen (Lunker, Mikroporosität) haben ihre Ursache im 
unterschiedlichen spezifischen Volumen der Gießmetalle im flüssigen und festen Zu-
stand. Im Zuge der Erstarrung des Metalls in der Form tritt eine Volumenkontraktion ein. 
In Abhängigkeit vom Erstarrungsverhalten ist die Schmelze dann in der Lage, genügend 
flüssiges Material zur Sicherung der Dichtspeisung bereitzustellen. Ein entsprechend 
gutes Speisungsvermögen zieht eine geringe Lunkerneigung mit sich. Die Lunkernei-
gung wurde mit dem Abguss der Taturprobe (Abb. 5-6) bestimmt. Die Kokille wird bis 
zum Rand vollgegossen. Der erstarrte kegelstumpfförmige Körper wird abgekühlt, senk-
recht zersägt und manuell oder digital ausgewertet.  
 
 
Abb. 5-6: Taturkokille und Schnitt durch zwei Probekörper [31] 
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Warmrissneigung 
 
Als Warmrisse werden interkristalline Werkstofftrennungen, die in der Endphase der Er-
starrung stattfinden, bezeichnet. Kurz vor Erreichen der Soliduslinie sind zwischen den 
gewachsenen Kristallen noch Bereiche an flüssiger Schmelze vorhanden. Wird das 
Gussteil dann durch Spannungsbeaufschlagung beansprucht, entstehen Spannungsris-
se, die auch als Warmrisse bezeichnet werden. Eine im Zuge der Erstarrung gehemmte 
Schwindung von Gussstückbereichen aufgrund unterschiedlicher Abkühlbedingungen 
durch Kerne, Formteile oder andere Gussteilgeometrien ist als Ursache der Spannungs-
entstehung zu deklarieren. Diese Spannungen werden durch die Festigkeit des Werk-
stoffes aufgenommen oder über eine plastische Verformung (Risse) abgebaut. Der 
Restschmelze obliegt die begrenzte Fähigkeit in diese Risse einzufließen und sie auszu-
heilen. Besonders warmrissanfällig sind Legierungen mit einem ausgeprägten Erstar-
rungsintervall und solche, die durch Beimengungen niedrigschmelzende Phasen bilden 
(z.B. AlMg- und AlCu-Legierungen). 
Ein Abguss der Sternkokille oder ähnlich konstruierter Kokillen (Abb. 5-7) ermöglicht eine 
Aussage über die Warmrissneigung von Aluminiumlegierungen. Nach der visuellen Be-
trachtung der Probenteile erfolgt die Bewertung der Anzahl der abgerissenen Stäbe so-
wie die Art und Häufigkeit der entstandenen Risse. 
 
  
Abb. 5-7: Kokillenmodell (links) und abgegossene Probe (rechts) zur Ermittlung der     
               Warmrissneigung [ÖGI] 
  
Die Stäbe weisen eine unterschiedliche Länge und Verdickungen an den Enden auf. Ein 
Ausgleich des sich im Zuge der Erstarrung einstellenden Volumendefizites ist somit nicht 
möglich. In Abhängigkeit von der Warmrissneigung der betrachteten Legierung werden 
so durch entstehende Spannungen Warmrisse erzeugt. 
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Als Warmrisszahl wird der Mittelwert der entsprechend folgendem Schema ermittelten 
Kennwerte von mindestens 5 abgegossenen Kokillenproben angegeben. Die Warmriss-
zahl steigt mit zunehmender Warmrissneigung. [37] 
 
 Anzahl der völlig abgerissenen Stäbe  x Gewichtungsfaktor 1 
 Anzahl der breiten, umlaufenden Risse  x Gewichtungsfaktor 0,75 
 Anzahl der gut sichtbaren Risse   x Gewichtungsfaktor 0,5 
 Anzahl der Haarrisse (nur mit Lupe erkennbar) x Gewichtungsfaktor 0,25 
 
 
5.4.3. Bestimmung thermo-physikalischer Werkstoffkennwerte 
 
Die Ermittlung der spezifischen Wärmekapazität erfolgte mit einem Hochtemperaturkalo-
rimeter (Setaram, SA, Frankreich) nach dem DSC-Prinzip. 
Die Bestimmung der Temperaturleitfähigkeit erfolgte punktuell unter Beachtung der Er-
gebnisse aus der Ermittlung der spezifischen Wärmekapazität mit einer Laser-Flash-
Apparatur (LFA 427, Netzsch-Gerätebau, Selb). Der zeitliche Temperaturverlauf an der 
Probenoberseite wird dabei als dynamische Sprungantwort auf eine Energiezufuhr (La-
serimpuls) von der Unterseite gemessen. In Abhängigkeit des gemessenen Temperatur-
verlaufes erfolgt bei der Berechnung der Temperaturleitfähigkeit die Berücksichtigung 
des Wärmetransportes (incl. Wärmeverlust) und die bei sehr kurzen Messzeiten endliche 
Pulsbreite des Lasers berücksichtigt.  
Die Messung der Wärmeleitfähigkeitnahe der Raumtemperatur erfolgte mit einer Stab-
apparatur. Durch eine numerische Fitprozedur wird der Wärmeübergangskoeffizient an 
der Kalibrierprobe mit bekannter Wärmeleitfähigkeit so berechnet, dass die berechneten 
Temperaturen mit den tatsächlichen übereinstimmen. Für die gesuchte Wärmeleitfähig-
keit der Probe wird nunmehr eine numerische Fitprozedur mit dem zuvor bestimmten 
Wärmeübergangskoeffizienten durchgeführt, so, dass die berechneten wiederum mit den 
tatsächlichen Temperaturen übereinstimmen. Die Berechnung der Wärmeleitfähigkeit λ 
erfolgt für die jeweilige Temperatur entsprechend folgender Formel: 
 
  λ = a · cp · ρ   λ …Wärmeleitfähigkeit ( )[ ]KmW ⋅  
      a … Temperaturleitfähigkeit [ ]sec²cm  
      cp … spezifische Wärmekapazität ( )[ ]KgJ ⋅  
      ρ …Dichte [ ]³cmg  
 
Die für den Ausgangszustand ermittelte Dichte wurde mittels der Dilatometeruntersu-
chungen an die jeweiligen Temperaturen angepasst und in die Gleichung eingesetzt. 
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Aufgrund der Fülle der betrachteten Legierungen wurden nur ausgewählte Varianten 
einer Wärmebehandlung unterzogen.  
Der Einfluss ausgewählter Elemente auf Strukturveränderungen sowie eventueller Neu-
bildungen von Phasen in den betrachteten Legierungen ist aus der Literatur nicht be-
kannt. Eine Temperaturerhöhung führt unmittelbar zu Gefügeänderungen bzw. Phasen-
umwandlungen. Eine Berücksichtigung niedrigschmelzender Phasen wird durch die da-
mit verbundene Änderung des Wärmeinhaltes mittels einer Differenz-Thermo-Analyse 
(DTA) analysiert. Bei der Wärmebehandlung wird durch eine möglichst hohe Lösungs-
glühtemperatur eine schnelle Diffusion der Elemente ermöglicht. Die Proben der Geo-
metrie Ø3 x 3 mm werden daher auf 800°C mit einer Aufheizrate von 10 K/min erwärmt. 
Das Verhalten während der Aufheizung wird dem einer Inertprobe (Al2O3) gegenüberge-
stellt, welche im betrachteten Temperaturintervall frei von Phasenumwandlungen ist. Das 
Aufheizen (und auch das Abkühlen) beider Proben erfolgt simultan im Ofen. Die Tempe-
ratur wird über gegeneinander geschaltete Thermoelemente gemessen. Im phasenum-
wandlungsfreien Zustand ist der Temperaturunterschied 0 K. Die Thermospannungen 
kompensieren sich. Eine einsetzende Phasenumwandlung ist mit veränderten thermody-
namischen Bedingungen verbunden. Diese Probe nimmt eine andere Temperatur als die 
Vergleichsprobe an. Die Basislinie zeigt eine Abweichung in Form eines Peaks. Der 
Temperaturunterschied der beiden Proben wird in Form der Thermospannung über der 
Ofentemperatur registriert. Je Legierung wurden 2 Proben einer DTA-Untersuchung un-
terzogen. Der jeweilige minimalste Anschmelzbeginn gilt als Bezugspunkt für die Festle-





Die Bestimmung der Auslagerungstemperaturen erfolgte mithilfe von Dilatometerunter-
suchungen. Mit Hilfe diese Methode ist eine Berücksichtigung von Gefüge- und Phasen-
änderungen möglich. Das Dilatometer dient der Bestimmung der thermisch bedingten 
Längenänderung sowie des Ausdehnungsverhaltens von Legierungen bei konstant stei-
genden Temperaturen. Abweichungen von dem linearen Kurvenverlauf können als 
Strukturveränderung im Werkstoff angesehen werden. Die Probengeometrie für Dilato-
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meteruntersuchungen beträgt Ø8 x 15mm. Die Aufheizung erfolgt mit 10 K/min bis auf 
500°C. Nach einer Haltezeit von 20 min setzt mit 20 K/min die Abkühlung auf 20°C ein. 
Die Angaben des technischen und physikalischen Ausdehnungskoeffizienten lassen eine 
bessere Deutung der Abweichung vom linearen Kurvenverlauf der ∆l-T-Kurve zu. Der 
technische Wert ist der Mittelwert zwischen den Ausdehnungskoeffizienten bei Raum-
temperatur und der jeweiligen Versuchstemperatur.  Es können weiterhin durch die Be-
trachtung des thermischen Ausdehnungsverhaltens Einsatzmöglichkeiten der Gussteile 
im Hochtemperaturbereich festgelegt werden. Der Graph αtech steht für den linearen 
thermischen Ausdehnungskoeffizient. Sich ändernde Monotonieverhältnisse der Kurve 
αphys weisen auf eventuelle Strukturveränderungen hin, die durch eine geeignete Ausla-
gerungstemperatur bei einer Wärmebehandlung vermieden werden können. Die Werte 
unterhalb 150°C werden nicht betrachtet, da es sich bei dem Aufheizen um einen An-
fahrprozess der Heizapparatur handelt.  
 
 
5.5.3. Festlegung der Wärmebehandlungsparameter 
 
Abb. 5-8 zeigt exemplarisch die DTA-Kurve der Legierung Nr. 70 (AlSi13,5Mg9,5). Der 
rot markierte Bereich zeigt das Aufschmelzen von niedrigschmelzenden Phasen.  
 
 
Abb. 5-8: DTA-Kurve der Legierung 70 (AlSi13,5Mg9,5) 
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Der Kurvenverlauf des physikalischen Ausdehnungskoeffizienten in Abb. 5-9 zeigt bei-
spielhaft beginnende Umwandlungen und damit Gefügeänderungen der AlSi13,5Mg9,5 
bei 170°C.  
 
 
Abb. 5-9: Dilatometerkurve der Legierung 70 (AlSi13,5Mg9,5) 
 
Um bei den jeweilig ermittelten Lösungsglühtemperatur und der für alle Legierungen ge-
wählten Auslagerungstemperatur von 170°C einen optimalen Härtesteigerungseffekt zu 
erzielen, erfolgten Vorversuche mit unterschiedlicher Auslagerungsdauer zur Ermittlung 
der Härteveränderung. 
 
Unter Berücksichtigung der Ergebnisse der DTA-Analyse, den Dilatometer-
Untersuchungen sowie den Auslagerungsvorversuchen wurden die in Tab. 5-6 darge-
stellten Wärmebehandlungsparameter für eine T64-Wärmebehandlung (teilausgehärteter 
Zustand) gemeinschaftlich unter den Projektteilnehmern festgelegt. 
 
Für die Analyse der Eigenschaftsveränderung im T6-Zustand (vollständig warmausgela-
gert), wurden die Zugstäbe der Varianten 67.1, 70, 71, 76 und 82 bei sonst gleichen Be-
dingungen 7 h ausgelagert. Zur Einstellung eines stabilisierten Zustandes (T7) erfolgte 
die Auslagerung (wiederum bei sonst gleichen Bedingungen) über einen Zeitraum von 
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Tabelle 5-6: Wärmebehandlungsparameter 
Lösungsglühen
Temp. [°C] Zeit  [h] Temp. [°C] Zeit [h]
42.1 AlSi13,5Mg9,5Cu 530 510 4 Wasser, 20°C 170 2
42.3 AlSi13,5Mg9,5CuMn 535 510 4 Wasser, 20°C 170 2
48 AlSi13,5Mg9,5Mn 538 520 4 Wasser, 20°C 170 2
51.1 AlSi13,5Mg9,5Ni 521 510 4 Wasser, 20°C 170 2
65.3 AlMg8,6Si6,4Ni 536 520 4 Wasser, 20°C 170 2
66.2 AlMg8,6Si6,4ZnMn 540 520 4 Wasser, 20°C 170 2
67.1 AlMg8,15Si4,75 569 550 4 Wasser, 20°C 170 2
68.1 AlMg8,6Si6,4Ce 537 520 4 Wasser, 20°C 170 2
70 AlSi13,5Mg9,5 540 520 4 Wasser, 20°C 170 2
71 AlMg8,6Si6,4 540 520 4 Wasser, 20°C 170 2
76 AlMg8,6Si6,4Mn 541 520 4 Wasser, 20°C 170 2









5.6. Metallographische Auswertung 
 
Aus den gerissenen Zugstäben wurden sowohl aus dem Einspannbereich als auch an 
der Bruchstelle Probestücke herausgearbeitet, um eine quantitative Gefügeanalyse 
durchzuführen. Das Grundgefüge war im ungeätzten Zustand sehr gut sichtbar. Zur Be-
trachtung der Korngrenzen kamen konventionelle Ätzmittel zum Einsatz. Da diese jedoch 
nicht den gewünschten Effekt erzielten, wurden andere Zusammensetzungen laut Litera-
tur gewählt (Tab. 5-5). Aber auch hier war eine Korngrenzenanalyse bzw. eine qualitative 
Korngrößenbestimmung nicht möglich. 
 
Tabelle 5-5: Zusammensetzungen der Ätzlösungen 
Zusammensetzung [ml] Ätzmittel Quelle Ätzdauer 
H20 HF HNO3 HCl 
I konventionell 10 sec. 0 5 25 75 
II konventionell 10 sec. 100 3 15 15 
III [10] 10 sec.  25 2 20 3 
IV nach Poulton 10 sec.  5 5 30 60 
  
Um einzelne Gefügebereiche/Phasen zu identifizieren, wurden ausgewählte Proben mit-
tels energiedispersiver Röntgenspektroskopie (EDX) am Rasterelektronenmikroskop 
(LEO-Gemini, Zeiss) betrachtet. Dabei ist darauf zu achten, dass es bei einer Bestim-
mung kleiner Phasen (Durchmesser ca. 1µm) mit der Punktanalyse auch die umgebende 
Matrix mit angeregt wird und somit eine exakte Bestimmung der Phasenzusammenset-
zung nicht möglich ist. Gleiches gilt für dünne plattenförmige Ausscheidungen. Die Inter-
pretation der Werte ist dementsprechend mit Vorsicht durchzuführen. 
6. Versuchsauwertung und Diskussion der Ergebnisse 89 
6.  Versuchsauswertung und Diskussion der Ergebnisse 
 
6.1. Untersuchungen an der AlSi13,5Mg9,5  
 
6.1.1. Gefüge und Eigenschaften in Abhängigkeit der Abkühlgeschwindigkeit 
 
Die AlSi13,5Mg9,5 zeichnet sich aufgrund ihres Mg2Si-Anteils von 15% durch geringe 
Dichte und höhere Härtewerte als konventionelle Al-Legierungen aus. Das Arbeiten mit 
einem Silizium-Überschuss von 8% soll zudem eine homogene Verteilung primär ausge-
schiedener Mg2Si-Kristalle sowie eine Kornfeinung dieser Primärausscheidungen selbst 
sichern. 
Die Analyse des Abkühlungsverhaltens (Abb. 6-1) zeigt die einsetzende Primärerstar-
rung des Mg2Si bei einer Temperatur von 635°C. Das binäre Eutektikum (Al + Mg2Si) 
wird bei Durchschreiten von 572°C ausgeschieden. Die Restschmelze erstarrt dann ab 
Temperaturen unterhalb 555°C ternär-eutektisch zu Al + Mg2Si + Si. 
Die Ausscheidung des Binär-Eutektikums wird nur im 24 und 6 mm dicken Bereich mit 
einer Rekaleszens des Temperaturverlaufs von 0,3 bzw. 1,0 K begleitet. Während der 
Erstarrung des Ternär-Eutektikums zeigen der dickste Bereich und der Zugstab einen 
Wiederanstieg der Temperaturkurve von 0,8 bzw. 2,8 K. 
 
























                   Abb. 6-1: Abkühlungsverlauf einer AlSi13,5Mg9,5 
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Die makroskopische Betrachtung der Ausscheidungsverteilung der Stufenplatte spiegelt 
den zunehmenden Einfluss des Dichteunterschiedes zwischen der Matrix als solcher 
(gekennzeichnet durch den Al-Anteil) und der sich primär ausscheidenden Mg2Si-Phase 
mit einer Dichte von ρ = 1,88 g/cm³ wider. Durch die sich im Sandguss einstellende Ver-
langsamung des Abkühl- und Erstarrungsprozesses wandern die bereits erstarrten 
Mg2Si-Kristalle durch die noch flüssige Schmelze und sammeln sich in den oberen Pro-
benquerschnitten. Die Abb. 6-2 zeigt die Ausscheidungsverteilung im dicksten Bereich 
der Stufenplatte sowohl oberhalb als auch unterhalb des Thermoelementes. Es wird 
deutlich, dass der untere Teil an primären Mg2Si verarmt, während der obere Probenab-
schnitt eine merkliche Anreicherung erfährt. Die Ausbildung der beiden Bereiche erfolgt 
nicht mit einer Übergangszone, sondern es vollzieht sich ein sprunghafter Übergang, wie 
Abb. 6-4 beispielhaft für alle betrachteten Probenquerschnitte darlegt. Zusätzlich bilden 
sich aufgrund des großen Erstarrungsintervalles der betrachteten Legierung und der Er-
starrungsmorphologie Werkstoffinhomogenitäten (Mikro- und Makroporosität) aus. 
 
 
Abb. 6-2: Ausscheidungsverteilung im 24 mm dicken Bereich 
 
 
Abb. 6-3: Ausscheidungsverteilung im 6 mm dicken Bereich 
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Die Analyse der Eigenschaftsausbildung erfolgte durch den Abguss der Legierung in 
eine Furanharzform sowie in zwei Probestabkokillen mit einer Kokillentemperatur (TK) 
von 200 und 300°C.  
Die Betrachtung der Ausscheidungsverteilung (Abb. 6-4 und 6-5) zeigt eine nahezu 
gleichmäßige Ausscheidung der Mg2Si-Partikel über den gesamten Querschnitt der Pro-
ben, abgegossen im Kokillenguss. Ein Unterschied der Ausscheidungsart hinsichtlich der 
betrachteten Kokillentemperaturen ist nicht ersichtlich. 
Nur bezüglich der Größe der Primärausscheidungen ist mit steigender Kokillentempera-
tur und gleichzeitig abnehmender Abkühlungsgeschwindigkeit eine Zunahme von durch-
schnittlich 25 µm auf 35 µm zu verzeichnen. 
Die Auswertung der Gefügeausbildung der im Sandguss (Abb. 6-6) abgegossenen Pro-
bestäbe zeigt zum einen eine sehr inhomogene Mg2Si-Kristallisation mit lokalen Über-
strukturen sowie ausscheidungsfreien Bereichen. Des Weiteren nehmen die Mg2Si-
Partikel hier ihre maximalste Größe von 50 µm ein. Neben den gewonnenen Erkenntnis-
sen durch den Abguss der Stufenplatte zeigt sich so, dass das Schwerkraftgießen von 
Aluminium-Legierungen mit einem hohen Mg2Si-Gehalt in Sandformen als Herstellungs-
verfahren ausscheidet. Die Gefügeausbildung und somit die Einstellung der mechani-
schen Eigenschaften kann nicht beherrscht bzw. garantiert werden. 
Die mechanischen Eigenschaften (Abb. 6-7) verdeutlichen den Einfluss der Abkühlungs-
geschwindigkeit und somit der Art der Gefügeausbildung. Durch eine partielle Anreiche-
rung mit primären Mg2Si zeigt die Sandgussprobe die schlechtesten mechanischen Ei-
genschaften. Steigende Kokillentemperaturen deuten eine Verbesserung der mechani-
schen Eigenschaften an. Neben steigender Dehnung weist auch das Rp0,2/Rm - Verhält-
nis erhöhte Werte auf. Jedoch war auch hier bei größeren Querschnitten eine Zonenbil-
dung ähnlich der des Stufenkeiles erkennbar. Die Projektpartner einigten sich daraufhin, 
fortan bei Untersuchungen im Legierungssystem Al-Mg2Si mit einer Kokillentemperatur 
von 200°C zu arbeiten. 
 




Abb. 6-4: Ausscheidungsverteilung im Kokillenguss (TK=200°C)  
  
Abb. 6-5: Ausscheidungsverteilung im Kokillenguss (TK=300°C) 
  
Abb. 6-6: Ausscheidungsverteilung im Sandguss 
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               Abb. 6-7: mechanische Eigenschaften und Härtewerte der AlSi13,5Mg9,5 
                              für  Kokillentemperaturen von 200°C und 300°C sowie im Sandguss 
 
 
6.1.2. Feinung der Primärphase Mg2Si 
 
Die Verringerung der Mg2Si-Größe ist im Folgenden Gegenstand der Betrachtung. Das 
Ziel ist die Einstellung einer homogenen Ausscheidungsverteilung bei gleichzeitiger mi-
nimaler Mg2Si-Morphologie, die es ermöglicht, akzeptable Dehnungswerte bei den ge-
gebenen Vorteilen in Dichte und Verschleiß zu erhalten.  
 
 
Herstellung und Anwendung einer Phosphor-Silizium-Verbindung 
 
Entgegen der Versuchsdurchführung von Giessen [86] kam hier ein Tiegel aus Rein-
Graphit zum Einsatz. Im Zuge der Vorbereitung dieses Versuches wurden 200g Si im 
Mörser zerkleinert. Das gewonnene Si-Pulver wurde anschließend mit einem Sieb der 
Maschenweite 1mm gesiebt. 100g Siebdurchsatzes wurden mit 100g elementarem ro-
tem Phosphor unter dem Abzug vermengt und im Formstoff-Ramm-Gerät zu einer zy-
lindrischen Probe verdichtet.  
Das Silizium schmolz bei Temperaturen von ca. 1420°C im Induktionstiegelofen auf. Im 
Temperaturbereich von 1420 – 1440°C wurde der Silizium-Phosphor-Zylinder unter Ar-
gon-Schutzgasatmosphäre mittels Tauchglocke unter die Schmelzbadoberfläche ge-
taucht. Durch Rühren wurde ein komplettes Aufschmelzen und in Lösung gehen des 
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Phosphors ermöglicht. Im Zuge der Phosphor-Zugabe sank die Liquidustemperatur ent-















Abb. 6-8: Binäres Zustandsdiagramm Silizium-Phosphor [42] 
 
Tab.6-1: chemische Eigenschaften der Elemente P und Si 
 Silizium Phosphor 
TS [°C] 1420 44 
ρ [g/cm³] 2,33 2,16 
M [g/mol] 28,09 30,97 
 
Das Erhitzen des roten Phosphors auf Temperaturen oberhalb 400°C führt teilweise zum 
Verbrennen desselben unter der Bildung eines weißen ätzenden Rauches, bestehend 
aus  Phosphorpentoxid und anderen toxischen Phosphorverbindungen. Daher war das 
ständige Arbeiten unter dem Abzug und das Tragen ausreichender Schutzausrüstung 
zwingend erforderlich. 
Die sich einstellende Silizium-Phosphor-Verbindung (SiP) hatte einen mittels ICP-
Analyse ermittelten Phosphorgehalt von 1,0 %. Die Differenz an Phosphormenge im 
Vergleich zur Einsatzmenge ist auf das Abbrennen des Phosphors zurückzuführen.   
 
Es erfolgte in Versuch 43 die Schmelzherstellung einer AlSi13,5Mg9,5, wobei neben den 
Einsatzmaterialen Rein-Aluminium 99,99 und Reinmagnesium die Silizium-Phosphor-
verbindung für die Bereitstellung des Si-Gehaltes verwendet wurde. 
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Der sich einstellende Phosphorgehalt der Schmelze unmittelbar nach Zugabe der Si-P-
Verbindung betrug 0,024%. Aufgrund der einsetzenden Gasentwicklung musste mit Ar-
gon gespült werden. Die Entgasung wurde jedoch nach 2 min abgebrochen, da sich an 
der Oberfläche durch aufströmenden Phosphor eine Al-P-Verbindung bildete. Der da-
nach ermittelte P-Gehalt lag unter der ICP-Nachweisgrenze bei weniger als 0,01 m%. 
Auch in der EDX-Untersuchung konnten keine Phosphorverbindungen nachgewiesen 
werden (Abb. 6-9 und Tab. 6-2).  
Der hohe Gasgehalt der Schmelze unmittelbar nach Si-P-Zugabe und die so eintretende 
negative Veränderung der mechanischen Eigenschaften machten ein sofortiges Abgie-
ßen unmöglich. Um jedoch den Feinungseffekt des Phosphors noch verifizieren zu kön-
nen, wurde die Entgasung im unvollendeten Zustand abgebrochen und somit ein inak-
zeptabler Dichteindex von 29,9% eingestellt. Der positive Effekt der Mg2Si-Feinung (Abb. 
6-11) wurde so durch die Bildung von Gasblasen als eigenschaftsverschlechternde Tat-
sache aufgehoben. 
Als Eigenschaften konnten festgestellt werden:  Rm = 143 MPa Rp0,2 = 104 MPa 
       A5 = 1,1 %  Härte = 67,5 HB 
 
 
Abb. 6-9: REM-Aufnahme der Legierungsvariante 43 
 
Tabelle 6-2: EDX-Analyse der Legierungsvariante 43 
Zusammensetzung in % Phase Al Mg Si Fe 0 P 
Bezeichnung 
1 71,42 10,01 14,84 3,73 0,00 0,00 AlFeSi-Verbindung 
2 32,01 0,00 67,99 0,00 0,00 0,00 AlSi-Verbindung 
3 91,18 5,94 2,88 0,00 0,00 0,00 AlSiMg-Verbindung 










Abb. 6-10: Ausscheidungsverteilung der mit SiP behandelten Schmelze 
 
In Versuch 45 wurde die in Tab. 1 (Kapitel 8) ersichtliche Schmelzanalyse eingestellt. 
Unmittelbar vor dem Abguss erfolgte das Auflegieren mit der Phosphor-Silizium-
Verbindung in pulvriger Form, um den gewünschten Endsiliziumgehalt einzustellen. Das 
Aufschmelzen bzw. Lösen des Si in der Schmelze ist jedoch an eine erhöhte Tempera-
turführung (durch den hohen Schmelzpunkt des Si) gebunden. Diese Tatsache sowie der 
Einsatz des P-Si-Pulvers erhöhten den Gasgehalt der Schmelze. Eine abschließende 
Entgasung mit Argon wurde wiederum abgebrochen, da ein Teil des Phosphors ausge-
waschen wurde. Mittels ICP konnte kein Phosphorgehalt größer 0,01% nachgewiesen 
werden. Gleiches gilt für die Spektrometeranalyse. Die Betrachtung der Gefügebilder 
(Abb. 6-11) lässt jedoch darauf schließen, dass noch geringste Phosphorgehalte in der 
Schmelze vorhanden sein müssen, da ein beachtlicher Kornfeinungseffekt (15 µm) fest-
zustellen ist. Die ermittelten mechanischen Eigenschaften stehen im direkten Zusam-
menhang mit dem hohen Gasgehalt der Schmelze und lassen dementsprechend wenig 
Raum für eine Interpretation. Es wurden festgestellt:  Rm = 139 MPa   Rp0,2 = 98 MPa 
        A5 = 0,9 %     Härte = 70 HB 
  
Abb. 6-11: Ausscheidungsverteilung der mit SiP auflegierten Schmelze (Abguss 45) 
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Anwendung von Cer-Mischmetall 
 
Im Zuge der Literaturauswertung (siehe Kap. 3.3.2) war festzustellen, des die Ausschei-
dung feiner nadel- oder plattenförmiger hochschmelzender Silizide von 1µm Größe, die 
als heterogene Keime für Mg2Si wirken, einen erheblichen Kornfeinungseffekt auf Mg2Si-
haltige Aluminium-Schmelzen ausüben sollen. Als Kristallisator treten die intermetalli-
schen Phasen CeSi und NdSi in Erscheinung. Übliche Zugabemengen liegen im Bereich 
von wenigen zehntel Prozent. 
In einer Versuchsreihe erfolgt die gestaffelte Zugabe von einem auf Cer basierenden 
Mischmetall (Cer-MM). Die Analyse der Gefügebilder (Abb. 6-13 – 6-15) zeigt entgegen 
der Theorie eine Mg2Si-Vergröberung bei geringen Cer-Gehalten. Kristallgrößen von 
teilweise mehr als 100 µm waren sowohl bei 0,1 % als auch bei 0,5 % Cer-MM-Zugabe 
festzustellen. Abb. 6-14 zeigt zudem einen Mg2Si-Kristall mit einer Längenausdehnung 
von 700 µm. Solche Kristallausdehnungen beeinflussen die mechanischen Eigenschaf-
ten (Abb. 6-12) negativ. Die primäre Mg2Si-Phase nimmt im Vergleich zur unbehandelten 
Schmelze unregelmäßigere und größere Dimension an, wobei sie konstante Flächenan-
teile zeit. Der Weg des Bruches (im Belastungsfall) durch die duktilere Matrix zwischen 
einzelnen Kristallen mit sprödem Charakter wird somit größer. Dadurch ist der Deh-
nungsanstieg zu erklären. Eine Homogenisierung der Mg2Si-Kristallisationen tritt bei der 
Zugabe von 1,0 % Cer-MM ein. Die Mg2Si-Kristalle weisen Größen von 20 µm auf. Je-
doch erfahren die mechanischen Eigenschaften durch den zunehmenden Einfluss der 
spröden Cer-Lanthan-Silizium-Verbindungen (Abb. 6-16 und Tab. 6-3) eine Verschlech-
terung. Ein direkter keimbildender Einfluss des Cer-Mischmetalls auf die Mg2Si-













































Rm Rp0,2 Härte A5
 
Abb. 6-12: Mechanische Eigenschaften und Härte infolge Cer-MM-Zugabe 
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Abb. 6-13: Ausscheidungsverteilung bei Zugabe von 0,1% Cer-MM 
 
Abb. 6-14: Ausscheidungsverteilung bei Zugabe von 0,5% Cer-MM 
 








Abb. 6-16: REM-Aufnahme der Legierungsvariante 44 (1,0 % Cer-MM) 
 
Tabelle 6-3: EDX-Analyse der Legierungsvariante 44 
Zusammensetzung in % Phase Al Mg Si La Ce Fe 
Bezeichnung 
1 32,63 6,10 23,35 16,05 21,88 0,00 CeLaSi-Platte 
2 55,98 3,90 40,11 0,00 0,00 0,00 Ternäres Eutektikum 
3 81,12 7,65 9,77 0,00 0,00 1,45 AlFeSi-Verbindung 
 
Die binär-eutektische Erstarrung beginnt bei mit Cer-MM behandelten Schmelzen bei 
höheren Temperaturen, 576°C im Vergleich zu 572°C bei der unbehandelten Variante. 
Das Ausmaß der Rekaleszens bleibt hier unverändert. Lediglich die mit 0,5% Cer-MM 
versetzte Schmelze zeigt eine Verlängerung der binär-eutektischen Erstarrungszeit und 
eine minimale Unterkühlung bei beginnender ternär-eutektischer Erstarrung von 2,3 K. 























             Abb. 6-17: Abkühlungsverlauf bei Cer-MM Zugabe 
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 ● 3 
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Anwendung von Calcium 
 
Von Oldenburg [2] identifiziert in Folge einer Calciumzugabe blockförmige Ca2Si bzw. 
Na2Si Verbindungen, die als heterogene Keime für die Primärausscheidungen wirken.  
Voruntersuchungen zu der hier auszuwertenden Forschungsarbeit zeigten, dass Natrium 
weder einen Einfluss auf die Mg2Si-Kristallisation noch auf die Si-Morphologie (hinsicht-
lich einer Feinung des ternären Eutektikums) ausübt und eine signifikante Verbesserung 
der mechanischen Eigenschaften nicht eintritt. Daher wurde nun ausschließlich der Ein-
fluss des Calciums näher betrachtet. Dieses kam in elementarer Form und mit maxima-
len Zugabemengen von 1,0 % zum Einsatz. 
Die Darstellung der mechanischen Eigenschaften (Abb. 6-18) zeigt keine signifikante 
Verbesserung in Folge einer Ca-Zugabe. Vielmehr kam es verursacht durch Mg2Si-
Koagulation und einem damit verbundenen inhomogenen Gefügeaufbau zu einer Instabi-
lität der Eigenschaften. Abb. 6-19 zeigt beispielhaft für alle drei untersuchte Zustände die 
Ausscheidungsverteilung. Neben einer unregelmäßigeren Mg2Si-Morphologie sind auch 
nadelförmige Mg2Si-Verbunde mit einer Größe von 500 µm und mehr festzustellen. Eine 
Verbesserung der mechanischen Kennwerte ist unter diesen Voraussetzungen nicht zu 
erwarten. Die Phasenanalyse mittels EDX bestätigt, dass bei Mg2Si-Kristallen kein direk-
ter feinender Einfluss des Calciums festzustellen ist (Abb. 6-20 und Tab. 6-4). Vielmehr 
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Abb. 6-18: Mechanische Eigenschaften und Härte infolge Cer-MM-Zugabe 




Abb. 6-19: Ausscheidungsverteilung bei Zugabe von 0,5% Ca 
 
 
Abb. 6-20: REM-Aufnahme der Legierungsvariante 58/2 (0,5 % Ca) 
 
Tabelle 6-4: EDX-Analyse der Legierungsvariante 58/2 
Zusammensetzung in % Phase Al Mg Si Ca Fe 
Bezeichnung 
1 35,94 4,00 38,27 21,79 0,00 CaSi-Platte 
2 78,09 7,06 13,76 0,00 1,09 AlFeSi-Verbindung 
3 79,08 0,00 20,92 0,00 0,00 AlSi-Verbindung 
4 60,16 4,89 34,94 0,00 0,00 Ternäres Eutektikum 
 
 
Das Abkühlverhalten (Abb. 6-21) zeigt eine Veränderung bei der einsetzenden binär-
eutektischen Erstarrung. Steigende Ca-Gehalte verlagern diese Reaktionstemperatur zu 
höheren Werten. Gleichzeitig ist eine Verlängerung des binär-eutektischen Erstarrungs-
intervalls zu verzeichnen. Der Wiederanstieg der Temperaturkurven infolge freiwerden-
der Erstarrungswärme beträgt bei der binär-eutektischen Ausscheidung maximal 1,5 K 
sowie bei der ternär-eutektischen Erstarrung 4 K. 
58/2 
● 1 
 ●  2 
● 3 
● 4 
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                Abb. 6-21: Abkühlungsverlauf bei Ca-Zugabe 
 
 
Herstellung von Mg2Si und Al50(Mg2Si)50 
 
Eine Möglichkeit der Herstellung von Werkstoffen auf Basis von Al/Mg2Si ist die Gasinfilt-
ration der Mg2Si-Phase. In Anlehnung an dieses Verfahren soll das Einbringen von 
Mg2Si-Pulver in eine Al-Mg2Si-Schmelze geprüft werden. Zu diesem Zweck erfolgte die 
Herstellung von Mg2Si im Eisentiegel mit einem Volumen von 3 Litern unter vollständiger 
Argon-Atmosphäre im Induktionsofen. Magnesium schmilzt bei 650°C. Die Zugabe von 
Silizium (TS=1420°C) zur Einstellung von Mg2Si - das Massenverhältnis gemäß der stö-
chiometrischen Beziehung liegt bei Mg : Si = 1,7 : 1 - führt zum Anstieg der Schmelz-
temperatur auf maximal 1085°C. Ein Vergießen ist nur bei einer Schmelztemperatur von 
ca. 50 K oberhalb Tliqu möglich. Dem Aufheizen auf 1120°C sollte das Abgießen folgen. 
Hierbei wurde jedoch die Verdampfungstemperatur von Mg TVd=1107°C sowie der sich 
im Verdampfungsfall einstellende überschüssige Siliziumgehalt vernachlässigt. Die 
Schmelze begann oberhalb von 1090°C zu kochen, das Magnesium brannte ab. Ele-
mentares Silizium bildete in der Folge mit dem Eisen des Stahltiegels eine FeSi-
Verbindung, die den Tiegel zerstörte. Der Versuch wurde letztendlich abgebrochen. Das 
in die Ofenausmauerung eingedrungene Mg2Si wies Spuren von Eisen, Chlor, Kalium, 
Niob und Aluminium auf. Trotzdem wurde es zu Versuchszwecken weiterverarbeitet. 
Die Al50(Mg2Si)50 wurde durch Aufschmelzen der Legierungsbestandteile im Graphittiegel 
hergestellt. Tab. 6-6 enthält die elementaren Bestandteile beider Substanzen. Abb. 6-21 
zeigt ein Gefügebild der Al50(Mg2Si)50. Klar zu erkennen sind die kompakten Mg2Si-
Kristalleen. 




Abb. 6-21: Gefügebild der Al50(Mg2Si)50 
 
Tab. 6-5: Schmelz- und Verdampfungstemperaturen von Mg und Si 
 Magnesium Silizium 
TS [°C] 650 1420 
TVd [°C] 1107 2355 
 
Tab. 6-6: chemische Zusammensetzungen Versuch 41und 47 
Gehalte in Masseprozent Versuch 
  
Legierung 
  Al Mg Si Fe Cl K Nb Mn 
Soll  0 63,4 36,6 0 0 0 0 0 41 
 
Mg2Si 
  Ist 0,485 60,46 32,75 4,38 1,3 0,249 0,116 0 
Soll  50,0 32,0 18,0 0 0 0 0 0 47 
 
Al50(Mg2Si)50 
  Ist 52,7 29,2 18,0 0,029 0,038 0 0,039 0,023
 
 
Ziel der Herstellung von Mg2Si und Al50(Mg2Si)50 war das Zerkleinern der Festkörper in 
einer Planetenmühle unter Iso-Butanol und das spätere Einbringen in die Schmelze. Das 
gewonnene Pulver mit der Korngröße von 25 µm soll über Einblassverfahren mittels des 
Trägergases Argon in eine Aluminium basierte Schmelze eingebracht werden, in der es 
als keimwirksame Substanz für das Mg2Si dienen soll. Der gewünschte Feinungseffekt 
tritt nur ein, wenn sich die eingebrachte Substanz in der Schmelze nicht auflöst und so 
als direkter Kornfeiner wirkt. Das heißt, es ist im übereutektischen Gebiet zu arbeiten, da 
nur dort Mg2Si als primäre Phase ausgeschieden wird. Des Weiteren ist eine Schmelz-
temperatur zu wählen, die unmittelbar oberhalb des Liquiduspunktes der gewählten Zu-
sammensetzung liegt (Abb. 2-4, Seite 20). Das eingesetzte Mg2Si soll noch vor dem be-
ginnenden Auflösen als Kristallisator für das in der Schmelze gelöste Mg2Si dienen.  
Die Untersuchungen widmeten sich dem Problem der prinzipiellen Durchführbarkeit die-
ses Verfahrens. Dazu wurde in eine 4 kg Schmelze (Al-15Mg2Si) bei einer Schmelztem-
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peratur von 620°C 13,5 g Mg2Si-Pulver (kompaktiert in Alu-Folie) unter die Schmelzbad-
oberfläche getaucht. Bei 586°C wurde vergossen. 
Aufgrund der Dichteunterschiede zwischen Schmelze und Pulver kam es zu einem teil-
weisen Aufschwimmen und Abrennen der Substanz an der Schmelzbadoberfläche. Das 
eintretende Aufgasen der Schmelze konnte vernachlässigt werden, da der Versuch nur 
für die Prüfung der Verfahrensweise der Kornfeinung ausgelegt war. 
Die Gefügebilder zeigten eine homogene Mg2Si-Verteilung im Ausgangszustand (Abb. 6-
22) bei einer Abgusstemperatur von 700°C. Nach erfolgter Pulverbehandlung und abge-
senkter Gießtemperatur zeigten sich sowohl primär-Mg2Si freie Bereiche und lokale Kon-
zentrationen (Abb. 6-23). Letztere können auf das teilweise Lösen des Pulvers zurückzu-
führen sein. Die Einstellung des Grundgefüges hingegen lässt den Schluss zu, dass 
niedrigere Gießtemperaturen (Tg) zu einer Ausscheidungsverhinderung der Primär-
Kristalle bei dieser Zusammensetzung führen. 
 
  
Abb. 6-22: Ausscheidungsverteilung der unbehandelten Schmelze (Tg=700°C) 
  
Abb. 6-23: Ausscheidungsverteilung der Pulver behandelten Schmelze (Tg=586°C) 
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In fortführenden Untersuchungen sollte der Frage nachgegangen werden, ob der Einsatz 
einer kombinierten Schmelzebehandlung möglich ist. Mittels Impeller und dem Inertgas 
Argon soll die Schmelze einerseits entgast und durch die Wirkung als Trägermedium 
auch mit Mg2Si-Pulver versetzt werden (Abb. 6-24). Das Problem des Auflösens des 
Mg2Si, die Einstellung der homogenen Verteilung in der Schmelze aufgrund der Dichte-
unterschiede sowie die Sicherung der gießtechnischen Verarbeitbarkeit dürfen dabei 
nicht vernachlässigt werden. 
 
 





Hufnagel [6] nennt Chrom-Mangan-Dispersoide als kornfeinende Verbindungen für das 
Mg2Si. Diese Aussage konnte durch eine kombinierte Zugabe von jeweils 0,1 % Cr und 
Mn in eine AlSi13,5Mg9,5 nicht bestätigt werden. Eine Kornfeinung und eine damit ver-
bundene Verbesserung der mechanischen Kennwerte trat nicht ein (Abb. 6-25).  
 
 
Abb. 6-25: Chrom-Mangan gefeinte Variante 
     Spülgas und Mg2Si-Pulver 
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6.1.3. Eigenschaftsoptimierung durch Mikrolegieren 
 
In der Literatur sind Angaben zum Einfluss verschiedener Elemente auf die Al-
Si13,5Mg9,5 nur lückenhaft zu finden. Die herangezogenen Elemente sind lediglich eine 
Auswahl an möglichen einzusetzenden Zugabematerialien. Die Untersuchung und Aus-
wertung der Elementeinflüsse stellt eine Grundlagenuntersuchung im Hinblick auf die 
Einstellung der mechanischen Eigenschaften und die Gefügeausbildung dar.  
Eine signifikante Verbesserung der mechanischen Eigenschaften trat bei den folgenden 
eingesetzten Elementen und Elementkombinationen mit den entsprechenden Zugabera-
ten nicht ein. Vielmehr war teilweise eine erhebliche Herabsetzung der mechanischen 
Kennwerte (Anhang, Kap. 8) durch eine zunehmend unregelmäßigere und inhomogene 
Ausscheidungsform des Primär-Mg2Si, wie beispielhaft Abb. 6-26 zeigt,  zu konstatieren: 
 
• Titan (0,09 und 0,16%) 
• Vanadium (0,1; 0,2 und 0,3%) 
• Chrom (0,1; 0,2 und 0,3%) 
• Kupfer (0,5 und 0,9%) 
• Zink (0,5 und 1,0%) 
• Kupfer-Mangan (je 0,5%) 
• Kupfer-Mangan-Zink (Cu: 0,7%, Mn: 0,7%, Zn: 1,0%) 
 
  
Abb. 6-26: Ausscheidungsverteilung einer AlSi13,5Mg9,5 mit 0,1% V 
 
In weiteren metallkundlichen Untersuchungen muss der genaue Einfluss der Elemente 
auf die Ausscheidungssequenz in Al-Mg2Si-Legierungen und somit ein Bezug zu den 
mechanischen Eigenschaften ermittelt werden. Weiterhin sollte eine Wiederholung der 
Versuchsreihe zeigen, ob die Ergebnisse statistisch gesichert und somit repräsentativ 
sind. 
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Lediglich bei den Elementen Mangan, Zirkon und Nickel war eine Veränderung der me-
chanischen Eigenschaften zu verzeichnen. Im Falle der Mangan-Zugabe (Abb. 6-30) 
zeigte sich eine stete Zunahme des Rp0,2/Rm - Verhältnisses, verbunden mit einer gleich-
zeitigen Verringerung des Dehnungsvermögens und steigenden Härtewerten. Das 
Rp0,2/Rm - Verhältnis bei einem Mn-Gehalt von 0,8% beträgt 0,91. Beide mechanische 
Kennwerte liegen nahe beieinander (Rm=153 MPa, Rp0,2=139 MPa). Unmittelbar nach 
Erreichen der Streckgrenze ist hier durch Überschreiten der Zugfestigkeit das Werkstoff-
versagen zu erwarten. Das steigende Festigkeitsverhältnis führt in einer Bauteilkonstruk-
tion unmittelbar zu höheren Sicherheitsbeiwerten. Diese Kennwerte dienen der Beurtei-
lung der Überbelastbarkeit der Konstruktion. Sie geben keine Auskunft über die zu er-
wartende Werkstoffzähigkeit.  
Anhand der Gefügebilder (Abb. 6-27 – 6-29) ist die steigende Tendenz hin zu einer 
dendritischen Mg2Si-Morpholgie bei zunehmenden Mn-Gehalten festzustellen. 
 
  
Abb. 6-27: Ausscheidungsverteilung bei 0,2% Mn 
 
  
Abb. 6-28: Ausscheidungsverteilung bei 0,5% Mn 
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                   Abb. 6-30: Mechanische Eigenschaften und Härtewerte bei Mn-Zugabe 
 
 
Bei den betrachteten Zirkon-Gehalten zeigte sich ein Sprung der Dehnungswerte von  
0,7 % bei 0,06% Zr auf 1,85% bei 0,1% Zr (Abb. 6-31). Diese Veränderung lässt sich 
jedoch durch die Gefügebilder (Abb. 6-32 und 6-33) nicht belegen, da diese ein unver-
ändert hohes Maß an grobkristalliner Mg2Si-Struktur zeigen und Unterschiede im grund-
legenden Gefügeaufbau nicht ersichtlich sind. Es ist anzunehmen, dass es sich bei dem 
hohen Dehnungswert um einen Ausreißer handelt. 
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Abb. 6-32: Ausscheidungsverteilung bei 0,06% Zr 
  
Abb. 6-33: Ausscheidungsverteilung bei 0,1% Zr 
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Bei steigenden Nickelgehalten in einer AlSi13,5Mg9,5 zeigen sich ähnliche Effekte be-
züglich der mechanischen Kennwerte (Abb. 6-34) wie bei den betrachteten Zirkon-
Gehalten. Währenddessen sich die Zugfestigkeit und die Streckgrenze nicht signifikant 
verändern, zeigt die Darstellung der Dehnungswerte eine Erhöhung um 0,8 Punkte auf 
1,3% bei einem Nickel-Gehalt von 0,1% im Gegensatz zu 0,5% bei 0,06% Nickel. Auch 
hier geht der Verfasser aufgrund eines unveränderten Gefügeaufbaus (Abb. 6-35) davon 
aus, dass es sich hierbei ebenfalls um einen Ausreißer handelt, welcher im Wiederho-
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                Abb. 6-34: Mechanische Eigenschaften und Härtewerte bei Ni-Zugabe 
 
  
Abb. 6-35: Ausscheidungsverteilung bei 0,06% (links) und 0,1% (rechts)  Ni 
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6.1.4. Lageveränderung des Eutektikums 
 
Ein auf Basis des Systems Al-Mg2Si zu entwickelnder Werkstoff zeichnet sich vor allem 
durch geringere Dichtewerte als vergleichbare Legierungen aus. Die  Literaturauswer-
tung ergab, dass das Element Ti den eutektischen Gehalt an Mg2Si vergrößert. Um die-
sen Fakt wissenschaftlich zu prüfen, erfolgte eine Berechnung von quasi-binären Zu-
standsdiagrammen des Systems Al-Mg2Si bei variierenden Titanzugaben mittels der 
Software FactSage. Die Aussagen beziehen sich auf den Gleichgewichtszustand, d.h. 
Normaldruck von 101325 Pa und einer unendlich langsamen Abkühlung.  
Die Abbildungen 6-36 und 6-37 zeigen berechnete quasi-binäre Zustandsdiagramme. 
Ohne Titan-Zusatz (Abb. 6-36) bilden demnach Aluminium und Mg2Si bei 13,9% ein Eu-
tektikum. Die Ausscheidungssequenz entlang des Eutektikums ist die Folgende:  
 
   L ? L1 + (Al+Mg2Si)E 
      ? (Al + Mg2Si)E 
       
Die in Quelle Shengxu [69] eingesetzte Menge an Titan von 0,18% verschiebt das quasi-
binäre Eutektikum nur geringfügig nach rechts auf 14,0% (Abb. 6-37). Im Erstarrungs-
prozess tritt jedoch eine neue primär-erstarrende Phase in den Mittelpunkt der Betrach-
tung. Es handelt sich dabei um eine nadel- bzw. plattenförmige Si2Ti-Ausscheidung 
(Abb. 6-38 und Tab. 6-5). Diese Silizium-Titan-Verbindung weist je nach Titan-Gehalt der 
Schmelze unterschiedliche Zusammensetzungen auf und setzt die mechanischen Ei-
genschaften durch ihre gefügetrennende Wirkung (ähnlich AlFeSi-Verbindungen) zusätz-
lich herab. 
Die eutektische Schmelze mit einem Titanzusatz von 0,18% erstarrt wie folgt: 
 
   L ? L1 + Si2TiP 
      ? L2 + (Al+Mg2Si+Si2Ti)E + Si2TiP 
       ? (Al+Mg2Si+Si2Ti)E + Si2TiP 








Abb. 6-37: Ausschnitt aus dem quasi-binären Al-Mg2Si Zustandsdiagramm (berechnet) 
                   mit Zugabe von 0,18% Ti 
 
 


















Abb. 6-38: REM-Aufnahme einer AlSi13,5Mg9,5 mit 0,18% Ti 
 
Tabelle 6-5: EDX-Analyse AlSi13,5Mg9,5 mit 0,18% Ti  
Zusammensetzung in % Phase Al Mg Si 0 Ti 
Bezeichnung 
1 30,97 29,20 28,00 11,83 0 Aluminium-Oxid 
2 0 55,67 32,21 12,12 0 Mg2Si 
3 69,81 10,17 6,64 0,00 13,38 Ti-Verbindung 
4 79,70 10,15 5,34 3,81 0 Binäres Eutektikum 
5 89,49 6,43 3,74 0 0,34 Ternäres Eutektikum 
 
In der Auswertung der Ergebnisse war eine Bestätigung der Literaturstelle nicht möglich, 
da trotz der Lageveränderung des Eutektikums eine stete Dichtezunahme bei gleichzei-
tig steigenden Ti-Gehalten zu verzeichnen ist. Abb. 6-39 verdeutlicht diese Feststellung.  
 





































Mg2Si-Gehalt im Eutektikum Dichte der Legierung
 
Abb. 6-39: Entwicklung des eutektischen Mg2Si-Gehalts und der entsprechenden  
       Dichte bei steigenden Titan-Gehalten 
● 4 
  5 ●  
     3      2 ●  
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6.1.5. Das chinesische Patent Nr. CN 121 5089 A 
 
Die Literaturauswertung zeigte, dass A.Y. Wang [85] in dem chinesischen Patent mit 
obiger Kenn-Nr. bei einem Mg2Si-Gehalt von 15% und einer speziellen Schmelztechno-
logie Zugfestigkeitswerte von Rm = 329 MPa und Dehnungswerte (A5) von 8,3% erhielt. 
Die detailgetreue Nachvollziehung des Patentes war Inhalt des Versuches Nr. 60. Auf-
grund der Verfahrenstechnologie, die lange Haltezeiten der Schmelze bei Temperaturen 
oberhalb 800°C vorschreibt, setzte ein Aufgasen der Schmelze ein. Der einzustellende 
hohe Titangehalt von ca. 0,26 % hat in Anlehnung an die in Kapitel 6.1.4 getroffenen 
Aussagen einen eigenschaftsverschlechternden Effekt. Für eine optimale Veredlungs-
wirkung werden normalerweise Strontiumgehalte von 150 – 200 ppm in Aluminium-
Schmelzen eingestellt. Die hier zugegebene Menge an Sr lag jedoch bei 0,5 m%. Auf-
grund von der sehr geringen Löslichkeit von Sr in Aluminium (<0,1%) kommt es zur Bil-
dung von AlxSrx-Verbindungen, die ebenfalls die mechanischen Eigenschaften herabset-
zen. Auch wenn die Gefügebilder (Abb. 6-40) eine ganz andere Struktur als bisher be-
trachtete Bilder von Schmelzen mit ähnlicher Grundzusammensetzung aufweisen, so 
werden die mechanischen Kennwerte vor allem durch die Al-Ti- und Al-Sr-Verbindungen 
sowie dem hohen Gasgehalt der Schmelze beeinträchtigt. Die in dem Patent für die hier 
betrachtete Zusammensetzung angeführten mechanischen Eigenschaften  können daher 
nicht erreicht werden. 
 
Abb. 6-40: Ausscheidungsverteilung nach erfolgter C2Cl6-Behandlung und Argon- 
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6.2. Untersuchungen an der AlMg8,6Si6,4 
 
6.2.1. Gefüge und Eigenschaften in Abhängigkeit der Abkühlgeschwindigkeit 
 
Die AlMg8,6Si6,4 ist das Resultat einer Gegenüberstellung verschiedener Al-Mg-Si-
Legierungen und dem Versuch der Optimierung der mechanischen Kennwerte der bis 
dahin im Mittelpunkt stehenden AlSi13,5Mg9,5. 
Zur Festlegung allgemeiner gießtechnologischer Parameter und der Analyse der Aus-
scheidungszustände bei unterschiedlichen Abkühlgeschwindigkeiten respektive Wanddi-
cken, erfolgte wiederum der Abguss einer Stufenplatte (Abb. 6-1) mit eingebrachten 
Thermoelementen zur Aufnahme der Abkühlkurven sowie einer Zugstabform (beide fu-
ranharzgebundene Sandformen) und zweier Probestabkokillen (jeweils auf 200 und 
300°C temperiert). 
Der Erstarrungsablauf ist gleich dem der AlSi13,5Mg9,5. Primär wird Mg2Si als feste 
Phase ausgeschieden, gefolgt vom binären Eutektikum (Al + Mg2Si) und zu letzt erstarrt 
das ternäre Eutektikum (Al + Mg2Si + Si). 
Im Bereich zwischen 605 – 595°C zeigt sich durch Knickpunkte in den Temperaturkurven 
(Abb. 6-41) die beginnende Primärausscheidung von Mg2Si. Das binäre Eutektikum (Al + 
Mg2Si) erstarrt ab Temperaturen von 595°C bis 585°C. Aufgrund des verringerten Mg2Si-
Gehaltes in dieser Legierung ist diese im ternären Al-Mg-Si-Zustandsdiagramm in nur 
geringer Entfernung von der binär-eutektischen Rinne zwischen Al und Mg2Si platziert. 
Daher folgen beide Erstarrungsbereiche unmittelbar nacheinander. Das ternäre Eutekti-
kum erstarrt hier im Gebiet zwischen 543 und 533°C. Die Abweichungen von der eigent-
lichen ternär-eutektischen Temperatur von 555°C sowie die Temperatur für die primäre 
Mg2Si-Kristallisation, die laut der Lage der AlMg8,6Si6,4 im ternären Zustandsdiagramm 
im Bereich von 580 – 570°C stattfinden müsste, erklärt sich hier in Analogie zu den Er-
scheinungen bei der AlSi13,5Mg9,5 mit der Absonderung der durch geringere Dichte 
gekennzeichneten Mg2Si-Kristalle in obere Probenbereiche. Es erfolgt eine klare Zonen-
bildung (Abb. 6-42 und 6-43). Die Schmelzzusammensetzungen im Bereich der Thermo-
elemente erfahren so eine erzwungene Änderung, welche sich im Temperaturverlauf 
widerspiegelt. Lediglich im 3 mm dicken Bereich setzt eine homogene Mg2Si-
Kristallisation über den gesamten Querschnitt ein (Abb. 6-44). Dort war jedoch eine 
Temperaturaufnahme aufgrund des niedrigen Querschnittes nicht möglich. 
 



























                   Abb. 6-41: Abkühlungsverlauf einer AlMg8,6Si6,4  
 
  
Abb. 6-42: Ausscheidungsverteilung im 24 mm dicken Bereich (oberer und unterer 
                 Bereich) 
 
  
Abb. 6-43: Ausscheidungsverteilung im 12 mm (linkes Bild) sowie im 6 mm (rechtes Bild)  
                 dicken Bereich 





Abb. 6-44: Ausscheidungsverteilung im 3 mm dicken Bereich 
 
Die Legierung AlMg8,6Si6,4 ist gekennzeichnet durch einen Mg2Si-Gehalt von 14 % so-
wie einem Si-Überschuss von 1,0 %. Beide Größen zeigen geringere Werte als die der  
AlSi13,5Mg9,5 auf, bei welcher 15% Mg2Si und 8% Si-Überschuss festzustellen sind. 
Der Anteil an primär-Mg2Si wird ebenso wie das im ternären Eutektikum erstarrende Sili-
zium erheblich reduziert. Der Aluminium-Anteil steigt dementsprechend von vorerst 78% 
auf jetzt 85%. Diese Veränderungen der chemischen Zusammensetzung und somit auch 
der Gefügeausbildung verursachen unmittelbar Änderungen der mechanischen Kenn-
werte. In Abb. 6-45 sind die mechanischen Kennwerte sowie die Härtewerte über ver-
schiedenen Kokillentemperaturen sowie im Sandguss ermittelte Werte dargestellt. Die 
Werte für Zugfestigkeit und Dehnung bei einer Kokillentemperatur von 200°C sind hier 
Maximalwerte. Die Projektpartner einigten sich in Analogie zur AlSi13,5Mg9,5 bei weite-
ren Untersuchungen zur Legierungsentwicklung ausschließlich das Kokillengussverfah-
ren anzuwenden und mit einer Kokillentemperatur von 200°C zu arbeiten. 
Die Entwicklung der mechanischen Kennwerte spiegelt sich auch in den Gefügebildern 
(Abb. 6-46 bis 6-48) wieder. Sinkende Abkühlungsgeschwindigkeiten führen zu stärkerer 
Inhomogenität bzw. zu einer Mg2Si-Koagulation, d.h. es sind Bereiche mit einer vermehrt 
auftretenden primär-Mg2Si-Kristallisation zu bemerken. Die Abbildungen zeigen das 
schlechte Speisungsvermögen der Legierungen bei abnehmenden Abkühlgeschwindig-
keiten. So verhindern primär-erstarrende hoch-Mg2Si-haltige Bereiche das Nachfließen 
noch flüssiger Schmelze in nachgelagerte mit einem Volumendefizit gekennzeichnete 
Gussstückbereiche. Gefügeinhomogenitäten sind die Folge (Abb. 6-48). 
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              Abb. 6-45: mechanische Eigenschaften und Härtewerte der AlMg8,6Si6,4  
           für  Kokillentemperaturen von 200°C und 300°C sowie im Sandguss 
 
  
Abb. 6-46: Ausscheidungsverteilung im Kokillenguss (TK=200°C)  
  
Abb. 6-47: Ausscheidungsverteilung im Kokillenguss (TK=300°C)  
      
   Abb. 6-48: Ausscheidungsverteilung im Sandguss 
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6.2.2. Eigenschaftsoptimierung durch Mikrolegieren 
 
Die Versuche zur Eigenschaftsoptimierung erfolgten aufbauend auf Ergebnissen, die in 
Untersuchungen in Uyma [4] bereits Gegenstand der Betrachtung gewesen sind. Dort 
zeigten die Elemente Chrom, Vanadium, Scandium und Zirkon in den Zugaberaten 0,1; 
0,2 und 0,3% keinen eigenschaftsverändernden Effekt. 
In den hier betrachteten Untersuchungen wurde versucht, die auch bei der AlMg8,6Si6,4 
primär-erstarrende Mg2Si-Phase weiter in ihrer Kristallgröße zu minimieren. Zum Einsatz 
kam Calcium mit den Zugabemengen 0,1; 0,5 und 1,0% sowie das Cer-Mischmetall mit 
Zugaberaten von 0,5 und 1,0%. Eine weitere Mg2Si-Feinung und eine daraus resultie-
rende Verbesserung der Dehnungswerte war nicht festzustellen (siehe Kap. 8, Anhang). 
Vielmehr waren durch sich ausscheidende Cer- und Calciumphasen sinkende Werte der 
Zugfestigkeit und Dehnung zu erkennen. 
Eine weitere Legierungsoptimierung sollte durch Nickel (0,1; 0,3 und 0,5%) erfolgen. 
Auch hier zeigte sich bei der Betrachtung der mechanischen Eigenschaften im Gusszu-
stand (Kap. 8, Anhang) keine signifikante Veränderung. 
Der kombinierte Einsatz von Mangan und Zink führte nur zu einer geringen Verbesse-
rung der Material-Kennwerte (Abb. 6-49). Die Gefügebilder zeigten keine signifikanten 
Veränderungen auf (Abb. 6-50 und 6-51).  
Die Prüfung des Mangans als alleiniges Zugabeelement soll zeigen, ob ähnliche Werte 
wie bei der Mn-Zn-Behandlung möglich sind. Eine Dichteverringerung durch den Verzicht 
auf Zink ist ein weiterer Effekt. Mangan führt bei steigenden Gehalten zu einer Feinung 
der Mg2Si-Kristallite von 40 µm auf 20 µm (Abb. 6-52 und 6-53). Weiterhin zeigen die 
binär-eutektischen Gefügebereiche geringere Ausmaße mit zunehmendem Mn-Gehalt. 
Das deutet auf eine Kornfeinung hin. Die Festigkeiten sind im Bereich der Werte der 
kombinierten Behandlung. Beruhend auf der Mg2Si-Feinung setzt zusätzlich eine Steige-
rung der Dehnung auf Werte von 6,2% bei 0,65% Mn-Zugabe ein.  
Der Einsatz von Kupfer, Mangan und Zink führte zu einer weiteren Verfestigung des A-
luminium-Mischkristalls erkennbar durch den höchsten Härtewert von 75,5 HB sowie 
durch die maximale Zugfestigkeit von 216 MPa in der vergleichenden Betrachtung. Das 
Rp0,2/Rm – Verhältnis zeigte hier ebenfalls ein Minimum mit 0,47. Die Dehnungsentwick-
lung ist rückläufig. Das Gefügebild (Abb. 6-54) zeigt eine ähnlich homogene und feine 
primär-Mg2Si-Verteilung wie bei der mit 0,65% Mn behandelten Variante. 
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Abb. 6-49: Mechanische Eigenschaften und Härtewerte bei Cu-, Mn-, Zn-Zugabe 
 
  
Abb. 6-50: Ausscheidungsverteilung bei 0,5% Zn und 0,5% Mn 
  
Abb. 6-51: Ausscheidungsverteilung bei 1,0% Zn und 1,0% Mn 




Abb. 6-52: Ausscheidungsverteilung bei 0,15% Mn 
 
  
Abb. 6-53: Ausscheidungsverteilung bei 0,65% Mn 
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6.3. Eigenschaftsoptimierung der AlMg8,15Si4,75 
 
Als letzte näher zu betrachtende Legierung stellt die AlMg8,15Si4,75 diejenige Legierung 
dar, welche im Al-Mg-Si-Gebiet lt. Hufnagel [31] den maximalen eutektischen Mg2Si-
Gehalt von 12,9% besitzt. 
Aus dem Gebiet der Schmelze kommend, erstarrt ab einer Temperatur von 595°C das 
quasi-binäre Eutektikum bestehend aus Al + Mg2Si (Abb. 6-55). Bei 543°C erstarrt auf-
grund einer minimalen Abweichung von der binär-eutektischen Zielanalyse ein geringer 
























                 Abb. 6-55: Abkühlverhalten der AlMg8,15Si4,75 (Versuch 67.1) 
 
Das Gefüge (Abb. 6-56) beinhaltet also fast nur eutektische Bestandteile, vorwiegend 
das binäre Al-Mg2Si Eutektikum und wenig ternäres Eutektikum (Al + Mg2Si + Si). 
 
Abb. 6-56: Ausscheidungsverteilung der AlMg8,15Si4,75  
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Der Versuch der Eigenschaftsmodifizierung erfolgte hier nur durch das Mikrolegieren mit 
Kupfer, Mangan und Zink, da bei diesen bereits an der AlMg8,6Si6,4 positive Verände-
rungen der mechanischen Kennwerte sowie der Härtewerte festzustellen waren. 
Eine Verfestigung des Aluminium-Mischkristalls durch die Zugaben von Mn einzeln so-
wie in Kombination mit Kupfer ist in der Darstellung der mechanischen Kennwerte (Abb. 
6-58) nicht ersichtlich. Die Zugfestigkeitswerte sowie die Dehnung sinken von 198 auf 
183 MPa bzw. von 6,3 auf 2,7% und verzeichnen einen Abfall, der bei der Cu-Mn-
Zugabe am größten ist. Bei der Mangan-Zugabe sinkt die Dehnung nur auf 4% ab. 
Das Zulegieren von Zink sowie die Erhöhung der Cu- und Mn-Gehalte auf jeweils 0,7% 
resultiert in einer zunehmenden Matrix-Verfestigung und Kornfeinung. Die Zugfestigkeit 
mit 207 MPa und die Härte mit 85,1 HB zeigen ihre maximalen Werte (Abb. 6-58). 
 
 
Abb. 6-57: Ausscheidungsverteilung einer AlMg8,15Si4,75  
         mit 0,7%Cu, 0,7%Mn und 1,0% Zn  
           
Eigenschaftsveränderung der AlMg8,15Si4,75 




























































Abb. 6-58: Eigenschaftsveränderung der AlMg8,15Si4,75 durch Cu, Mn und Zn 
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6.4. Ergebnisse der Wärmebehandlung 
 
Die Ergebnisse der T64-Wärmebehandlung (Tab. 6-8), welche die warmaushärtenden 
Eigenschaften der Legierungen nicht voll ausschöpft, zeigt, dass sich die hier untersuch-
ten hoch Mg2Si-haltigen Legierungen nur bedingt für eine Wärmebehandlung eignen. 
Zugfestigkeit und Härte steigern sich zwar erwartungsgemäß, jedoch bildet sich keine 
bestimmbare Rp0,2-Grenze aus, da Rm und Rp0,2 ein Streckgrenzenverhältnis von Rp0,2/Rm 
nahe 1 bilden. Diese Werkstoffgruppe ist aufgrund der mangelnden Duktilität nicht über-
lastbar. Diese Tatsache schränkt das Einsatzgebiet stark ein.  
Bei den hier niedergeschriebenen auf der AlMg8,6Si6,4 basierenden Legierungen zeigt 
sich ein ähnliches Verhalten. Bei insgesamt niedrigeren Härten (durch geringere Mg2Si-
Gehalte) und höheren Zugfestigkeiten liegt die Dehngrenze nur maximal 13 MPa darun-
ter. Auch hier ist aufgrund des hohen Streckgrenzenverhältnisses nur eine begrenzte 
Überlastbarkeit gegeben. 
 
Tabelle 6-8: Ergebnisse der T64-Wärmebehandlung  (n.b. = nicht bestimmbar) 
Variante Legierung Rm [MPa] Rp0,2 [MPa] A5 [%] Härte [HB] 
42.1 AlSi13,5Mg9,5Cu 255 n.b. 0,4 128 
42.3 AlSi13,5Mg9,5CuMn 258 n.b. 0,3 129 
48 AlSi13,5Mg9,5Mn 247 n.b. 0,2 127 
51.1 AlSi13,5Mg9,5Ni 280 n.b. 0,4 129 
65.3 AlMg8,6Si6,4Ni 292 279 0,9 106 
66.2 AlMg8,5Si6,4MnZn 299 294 0,9 115 
68.1 AlMg8,6Si6,4Ce 292 281 0,3 113 
 
Repräsentativ für die Legierungen mit höherem Mg2Si-Gehalt zeigt das Gefügebild der 
Variante 42.1 erwartungsgemäß nicht eingeformtes Mg2Si, sowie eingeformte binär- und 
ternär-eutektische Gefügebestandteile; das der Variante 65.3 steht mit gleichen Bestand-
teilen für die AlMg8,6Si6,4-Varianten und täuscht über den tatsächlichen Gefügezustand 
hinweg, da in der nicht abgebildeten Übersichtsaufnahme auch nicht-eingeformtes Mg2Si 
zu finden war. 
  
42.1 65.3
Abb. 6-59: T64-wärmebehandelte Gefügezustände einzelner Legierungen 
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Die T64-Wärmebehandlung erfolgte mit einer 2 stündigen Warmauslagerung. Der T6-
Zustand wurde mit einer Warmauslagerungsdauer von 7 h eingestellt. Nach 12 h Warm-
auslagerung erreichten die Werkstoffe den stabilisierten Zustand T7.  
Die Abb. 6-60 zeigt die sich mit unterschiedlicher Warmauslagerungsdauer veränderten 
mechanischen Eigenschaftskennwerte sowie die Brinellhärtewerte. Bei der Al-
Si13,5Mg9,5 war die Feststellung der Rp0,2-Grenze nicht möglich. Auch wurde hier auf 
eine Analyse des T7-Zustandes verzichtet. 
Erwartungsgemäß zeigen alle T6-Zustände die maximalen Härtewerte der jeweiligen 
Legierung auf. Lediglich die Entwicklung der Zugfestigkeiten zeigt, dass diese den Här-
ten teilweise hinterher eilt. Ein ähnliches Paradoxon zeigt die Darstellung der Deh-
nungswerte, die teilweise im T6-Zustand einen Höchstwert vorweisen. Die Zugfestigkei-
ten sowie die Dehngrenzen liegen insgesamt auf einem sehr hohen Niveau, aber auch 
nahe beieinander, so dass eine ausgedehnte plastische Verformung im Belastungsfall 
ausbleiben wird. Je nach Anwendungsfall müssen die Wärmebehandlungsparameter 
sowie konstruktive Abmessungen und Sicherheitsbeiwerte so gewählt werden, dass ein 
Werkstoffversagen nicht forciert wird. 
Auf eine Wiederholung der Wärmebehandlung sowie der Härtemessung wurde aus zeit-
technischen Gründen abgesehen. Auch bedarf das Langzeitwarmauslagerungsverhalten 
weiterer Untersuchungen. 













4 T6 T7 T6
4 T6 T7 T6
































Rm Rp0,2 Härte A5
AlSi13,5Mg9,5 AlMg8,6Si6,4 AlMg8,15Si4,75 AlMg8,5Si6,4Mn AlMg8,4Si6,2ZnCuMn
 
   Abb. 6-60: Einfluss der Wärmebehandlung auf werkstoffspezifische Kennwerte 
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6.5. Gießeigenschaftsermittlung ausgewählter Legierungen 
 
Die Ermittlung der Gießeigenschaften erfolgte am Österreichischen Gießerei-Institut,  
Leoben mithilfe eines modularen Kokillensets. Die Kokillen wurden temperiert, d.h. die 
Kokillentemperatur unmittelbar vor jedem Abguss kann als konstant angesehen werden. 
Als Legierungen wurden die AlMg8,6Si6,4 sowie die AlMg8,5Si6,4Mn gewählt, da diese  
gute mechanischen Eigenschaftskombinationen und Härtewerte sowohl im Gusszustand 
als auch im T64- und T6-wärmebehandelten Zustand aufweisen. Als Vergleich und zum 
Zwecke der wissenschaftlichen Einordnung erhaltener Ergebnisse werden die Resultate 
der Gießeigenschaftsermittlung an der Standardluftfahrtlegierung AlSi7Mg0,6 (A 357) 
von Franke [113] (EADS Deutschland GmbH, ebenfalls in Leoben durchgeführt) heran-
gezogen.  
Die Warmrissneigung, das Fließvermögen sowie die Lunkerneigung wurden anhand der 





Als Maß für die Fließfähigkeit wird das Vermögen der Schmelze in einem Kanal mög-
lichst weit zu fließen beschrieben. Die Kokillentemperatur lag bei 250°C. Der Vergleich 
der Fließlängen (Abb. 6-61) zeigt bei der Betrachtung der AlMg8,6Si6,4 sowie der 
AlMg8,5Si6,4Mn den Einfluss des Mangans, der zu erheblich besseren Fließeigenschaf-
ten führt. So sind die 6, 4 und 3 mm dicken Kanäle voll ausgelaufen. Die Fließlänge im 2 
mm dicken Bereich ist deutlich höher und liegt bei 130,4 mm gegenüber 8,1 mm. Die 1 
und 0,5 mm dicken Kanäle wurden geringfügig besser mit Schmelze ausgefüllt. Die Wer-
te des Fließvermögens der AlMg8,5Si6,4Mn sind jedoch geringer als die der AlSi7Mg0,6. 
Beide Legierungen zeigen voll ausgelaufene 6, 4 und 3 mm dicke Kanäle. Im 2 mm di-
cken Bereich ist die AlSi7Mg0,6 durch eine Länge von 146 mm, die AlMg8,5Si6,4Mn mit 
130,4 mm gekennzeichnet. Im 1 und 0,5 mm dicken Bereich zeigt sie 20  bzw. 9 mm 
Fließlänge gegenüber 12,9 und 6,6 mm bei der AlMg8,5Si6,4Mn. 
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Die Bestimmung der Warmrissneigung erfolgte durch den Abguss der Warmrisskokille 
(TKok=250°C). In Tab. 6-9 sind die Mittelwerte der aus 8 Abgüssen ermittelten Warmriss-
zahlen gelistet. Eine steigende Warmrissneigung geht immer mit steigenden Warmriss-
zahlen einher. Die sehr geringe Warmrissneigung der AlSi7Mg0,6 (A 357) ist bekannt. 
Die Betrachtung der zwei anderen Legierungsvarianten zeigt wiederum eine Dominanz 
der manganhaltigen Variante, die an das Warmrissverhalten der A 357 anknüpft. 
 





    
 
 





Die nach ihrem Erfinder A. Tatur benannte Tatur-Kokille dient der Bestimmung des Lun-
kerverhaltens. Dieses ist abhängig von der Erstarrungsmorphologie (siehe Kap. 5.9.2). 
Die vorgewärmte Kokille wird über den am Boden befindlichen Anschnitt bis zum Rand 
mit Schmelze vollgegossen. Der entstandene Probekörper hat eine kegelstumpfförmige 
Geometrie und weist zusammensetzungsabhängig einen Makrolunker und/oder Mikro-
lunker auf.  
Zur Auswertung der Probe stehen zwei 2 Möglichkeiten zur Verfügung: 
• Bildanalytische Bestimmung 
• Gravimetrische Bestimmung 
 
In dieser Arbeit wird die gravimetrische Bestimmung für die Probenauswertung herange-
zogen. Die Vermessung der Lunker erfolgt in Anlehnung an die DIN-EN 993-1. 
Es werden dazu folgende Kenngrößen benötigt: 
• m1………………Masse des Probekörpers an Luft 
• m2………………Masse des Probekörpers mit Wasser im Makrolunker 
• m3………………Masse des Probekörpers im Wasser hängend gewogen 
• vergleichρ …………Dichte der untersuchten Legierung 
Die Bestimmung von m1 erfolgt durch einfaches Wiegen der Probekörper. Danach wer-
den die Proben mit 25°C warmen Wasser versetzt mit einigen Tropfen Spülmittel (zur 
Herabsetzung der Oberflächenspannung) befüllt und erneut gewogen. Man erhält m2. 
Schlussendlich werden für die Ermittlung von m3 die Proben im Wasser hängend gewo-
gen, welches wiederum mit Spülmittel versetzt ist. Die Differenz zwischen m1 und m3 er-
gibt das Volumen des Probekörpers VTatur. Die Bestimmung von ρvergleich muss an einem 
dichtgespeisten und porositätsfreien Probestück erfolgen, z.B. an dem zylindrischen Teil 
der Probestabkokille. 
 
Die charakteristischen Kenngrößen für die Beurteilung der Lunkerneigung berechnen 
sich wie folgt: 
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Tabelle 6-10 enthält die Angaben zur Lunkerneigung der untersuchten Legierungen. Aus 
ihr geht hervor, dass die Mikrolunkerporosität bei der AlSi7Mg0,6 größer als bei den bei-
den anderen Legierungen ist. Die Neigung einer Schmelze zur Mikrolunkerbildung ist nur 
schlecht beherrschbar, daher sind niedrigere Werte vorteilhaft. 
Aufgrund des während der Erstarrung endogen breiartigen Charakters der AlMg8,6Si6,4 
und auch der manganhaltigen Variante liegt das Makrolunkervolumen bei Werten ober-
halb 20 cm³. Diese Makrolunkerbildung kann jedoch durch Simulation des Formfüll- und 
Erstarrungsprozesses so beeinflusst werden, dass durch geeignete Wahl des Gieß- und 
Speisesystems sich nur im Speiser, als Ort der letzten Erstarrung, ein Makrolunker bil-
det.  
 
Tab. 6-10: Angaben zur Lunkerneigung der untersuchten Legierungen 
 AlMg8,6Si6,4 AlMg8,5Si6,4Mn AlSi7Mg0,6 
m1 [g] 1110,17 1129,14 1138,01 
m2 [g] 1132,53 1149,80 1149,34 
m3 [g] 679,37 695,85 711,83 
ρvergleich [g/cm³] 2,58 2,61 2,67 
σTatur [g/cm³] 2,58 2,61 2,66 
VTatur [cm³] 430,8 433,29 423,39 
VMakrolunker [cm³] 22,36 20,66 11,33 
VMakrolunker [%] 4,94 4,56 2,59 
VMikrolunker [cm³] 0,78 0,96 1,29 
VMikrolunker [%] 0,18 0,22 0,30 
 
Die untersuchte AlMg8,5Si6,4Mn zeigt sich in ihren Gießeigenschaften ähnlich der Al-
Si7Mg0,6. Im Fließvermögen liegen sie nahezu auf einem Niveau, die Warmrisszahl be-
trägt bei beiden 0. Lediglich in der Lunkerneigung zeigen sich Differenzen bezüglich der 
Tendenz zur Makro- und Mikrolunkerbildung. Bei der Dichte und dem linear-thermischen 
Ausdehnungsverhalten verzeichnet die AlMg8,5Si6,4Mn durchweg niedrigere Werte als 
die AlSi7Mg0,6: 2,61 g/cm³ im Vergleich zu 2,67 g/cm³ und 21,05 · 10-6K-1 gegenüber 
25,3 · 10-6K-1.  
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6.6. Werkstoffverarbeitung mit unterschiedlichen Gießverfahren 
 
6.6.1. Schwerkraftguss in Sand- und Kokillenformen 
 
Zur Herstellung von Halbzeugen für eine spätere Umformung erfolgte ein Abguss der 
Legierungen entsprechend Tab. 6-11. Es wurden Bolzen Ø60 x 160 mm vertikal im 
Sandguss (S) sowie in einer Vierkant-Stahlkokille mit 50 mm Innenkantenlänge (K) ab-
gegossen. Bei den Sandgussbolzen sollten 60 mm Höhe als Speiser dienen, die restli-
chen 100 mm für eine Weiterverarbeitung Anwendung finden. 
 
Tab. 6-11: Legierungen für die Halbzeugherstellung im Schwerkraftguss 
Gehalt an Legierungsbestandteilen Variante 
Al Mg Si Zn Cu Mn 
BF 1 85 8,6 6,4 0 0 0 
BF 2 85 8,4 6,2 1,0 0,7 0,7 
        
Die Abstichtemperatur wurde mit 720°C 30 Kelvin niedriger gewählt als sonst üblich. Das 
sollte zur Verhinderung eines ausgeprägten Mittellinienlunkers beitragen. Zur Einstellung 
eines vertikalen Erstarrungsgradienten wurde gegen eine kalte Eisenplatte gegossen. 
Die Stahlkokille wurde weiterhin auf 200°C vorgewärmt. 
Aus den abgegossenen Halbzeugen wurden aus dem Fuß- sowie aus dem mittigen Be-
reich (bei vertikaler Betrachtung) je 2 Zugstäbe der Form B5x25 herausgearbeitet und 
geprüft. Die Härtemessung (HBW 2,5/62,5/30) erfolgte an den polierten Gefügeproben. 
Abb. 6-62 zeigt die Gefügebilder der Variante BF 1. Aufgrund der langsamen Abküh-
lungsgeschwindigkeit der Schmelze im Sandgussverfahren sammeln sich in den oberen 
und zu letzt erstarrten Bereichen primär-erstarrtes Mg2Si sowie oxidische Schmelzbe-
standteile mit geringer Dichte und gefügetrennender Wirkung an. Stark ansteigende Här-
tewerte bei gleichzeitig absinkenden Dehnungswerten sind in diesem Rundbolzenbe-
reich festzustellen (Abb. 6-66). Auch die Variante BF 2 zeigt einen Dehnungsabfall, wel-
cher mit dem zunehmenden Einfluss der Gefügeinhomogenitäten, deren Ausmaß mit 
zunehmender Rundbolzenhöhe aufgrund geringerer Dichte steigt, zu begründen ist. Auf-
grund des schnellen Abkühlvorganges in der Kokille ist hier eine Mg2Si-Abscheidung 
nicht eingetreten (Abb. 6-63). Die Härtewerte bleiben daher nahezu konstant. Die Aus-
scheidungsverteilung der Variante BF 2 ist in den Abb. 6-64 – 6-65 ersichtlich. Die Fes-
tigkeiten (Abb. 6-66) liegen in Anbetracht der Ergebnisse der Legierungsoptimierung 
(Kap. 6.2.2) erwartungsgemäß auf höherem Niveau. 





Abb. 6-62: Ausscheidungsverteilung BF 1 Sandguss (unterer und oberer Bereich)  
  
 
Abb. 6-63: Ausscheidungsverteilung BF 1 Kokillenguss (unterer und oberer Bereich)  
  
 
Abb. 6-64: Ausscheidungsverteilung BF 2 Sandguss (unterer und oberer Bereich) 
   
   Abb. 6-65: Ausscheidungsverteilung BF 2 Kokillenguss (unterer und oberer Bereich) 
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 BF 1                BF 1  BF 2                BF 2
 
Abb. 6-66: Mechanische Eigenschaften und Härtewerte der Rundbolzen, 




Abb. 6-67: Darstellung der Lunkerneigung der Rundbolzen  
 
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass aus beiden eingesetzten Legierungen 
im Sand- sowie im Kokillenguss hergestellte Rundbolzen durch ein erhöhtes Maß an 
Gefügeinhomogenitäten (interdendritische Lunker, Makro- und Mikroporosität, oxidische 
Einschlüsse, Zonenbildung einzelner Gefügebestandteile) gekennzeichnet waren. Das 
Schwerkraftgussverfahren eignet sich durch seine Gieß- und Erstarrungstechnologie 
nicht, um aus den gegebenen Legierungen geeignetes Vormaterial für einen späteren 
Umformprozess herzustellen. 
   BF 1 - S    BF 1 - K   BF 2 - S    BF 2 - K 





Um die im Schwerkraftguss teilweise auftretende Gefügeinhomogenität sowie die Lun-
kerneigung zu verringern und um ein ausreichend dichtes Gefüge und somit die Eignung 
als Knetwerkstoff sicherzustellen erfolgte ein Abguss der 4 folgenden Legierungen (Tab. 
6-12) im Stranggussverfahren. Es sollte weiterhin die prinzipielle Möglichkeit der Herstel-
lung von Halbzeugprodukten mittels des diskontinuierlichen Verfahrens mit mechani-
schem Abzug und horizontaler Strangrichtung und den gewählten Legierungen geprüft 
werden. 
 
Tab. 6-12: Zusammensetzung der stranggegossenen Legierungen  
Gehalte in Masseprozent Variante 
  
Legierung 
  Al Mg Si Cu Mn Zn Fe 
Soll 87,1 8,15 4,75 0 0 0 0 67.1 
  
AlMg8,15Si4,75 
  Ist 86,78  8,04 4,94 0,167  0,036  0  0,036
Soll 85 8,6 6,4 0 0 0 0 71 
  
AlMg8,6Si6,4 
  Ist  84,54 8,68 6,54  0,158 0,038  0  0,039
Soll 84,4 8,5 6,4 0 0,7 0 0 76 
  
AlMg8,5Si6,4Mn 
  Ist  83,94  8,99 6,64 0,172  0,221  0  0,037
Soll 83 8,4 6,2 0,7 0,7 1 0 82 
  
AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 
  Ist 83,15 8,47 6,05 0,21  0,73  1,36 0,028
 
300 kg Ausgangsmaterial der Variante 67.1 wurden im Induktionstiegelofen geschmol-
zen und dann in den Induktionsrinnenofen (mit Kippautomatik) der Stranggussanlage 
umgefüllt. Bei einer angenommenen Schmelzmasseverringerung pro Variante von 20kg 
incl. Schlackenverluste mussten die Zugabemengen an Elementen, um eine neue Legie-
rungsvariante direkt im Rinnenofen einzustellen, neu berechnet werden. Die jeweiligen 
Substanzmengen wurden dann der Schmelze zugegeben (Tab. 6-13).  
 
    Tab. 6-13: Zugabemengen für Legierungswechsel und Schmelzfolge 
Elementzugabe in kg Legierung Schmelzmasse 
in kg Mg Si Cu Mn Zn 
AlMg8,15Si4,75 300 Bereitstellung über Vormaterial 
AlMg8,6Si6,4 280 2,54 4,55 0 0 0 
AlMg8,5Si6,4Mn 260 0 0 0 1,8 0 
AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 240 0 0 1,7 0 2,4 
 
 
Ein 10 minütiger Impeller-Einsatz zur Entgasung der behandelten Schmelzen mit Argon 
folgte vor jedem Abzug. Die Ermittlung des Gasgehaltes erfolgte über die Bestimmung 
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des Dichteindex. Die Richtigkeit der chemischen Zusammensetzung wurde durch das 
Analysieren von Spektrometerproben kontrolliert.  
Es wurde Rundmaterial mit einem Durchmesser Ø = 52 mm abgegossen. Die Schmelz-
folge entspricht der Anordnung der Varianten in der Tabelle (Tab. 6-13).  
 
Der sich einstellende Kupfergehalt bei den ersten drei im Normalfall kupferfreien Legie-
rungen beruht auf der Schmelztechnologie und den peripheren Bedingungen. Der Ver-
such wurde im Sächsischen Metallwerk Freiberg durchgeführt, in dem sonst kupfer- und 
zinnbasierende Legierungen geschmolzen werden. Eine Kupfer-Aufnahme aus der At-
mosphäre stellt eine weitere Quelle dar.  
Die Abweichungen der Soll- und Ist-Analyse beruhen auf der Unkenntnis des genauen 
Ofeninhaltes unmittelbar vor dem Aufchargieren. Die angenommenen 20 kg Differenz 
stellten sich im Zuge der Auswertung als zu gering heraus. 
 
Ziel des Versuches war die Herstellung von umformfähigem Halbzeug sowie die Opti-
mierung der Strangabzugstechnologie für die gewählten Legierungszusammensetzun-
gen. Die anfänglich niedrige Vorlaufzeit sowie der hohe Stillstand wurde im Laufe des 
Versuch optimiert, so, dass der Strang einerseits nicht abreißt und andererseits die Er-
starrung des flüssigen Metalls in der aus Graphit bestehenden wassergekühlten Rund-
kokille stattfindet. Die Schmelztemperatur im Kippofen lag im Bereich von 720°C - 
745°C. Tab. 6-14 beinhaltet die gewählten Abzugsparameter und die Strangtemperatu-
ren, welche bei kürzeren Zeiten höhere Werte annehmen. 
 
Tab. 6-14: Abzugsparameter und Strangtemperaturen 
Stranggussparameter 
Legierung Vorlauf in sec.Stillstand in sec.
Strangtemperatur 
 
0,5 25 160°C 
1 8  
1 7  
AlMg8,15Si4,75 
1,5 5 260°C 
1 7  AlMg8,6Si6,4 
1,5 5 260°C 
1 10  
1 5  
AlMg8,5Si6,4Mn 
1 4  
1 10  
1 3,5 270°C 
AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 
0,5 2 (zunehmende Rauhigkeit 
der Strangoberfläche) 
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Pro Legierung wurden 2,5 m Strangmaterial abgegossen, wobei die ersten 50 cm als 
Bereich der sich einstellenden Homogenisierung von Schmelzanalyse und des Tempera-
turniveaus nicht zu einer anschließenden Auswertung genutzt wurden. Aus dem restli-
chen Material wurden pro Legierung mindestens 2 (maximal 4) Probestäbe der Form 
DIN EN 10002 A6x30 hergestellt und gerissen. Die erzielten mechanischen Kennwerte 
enthält Tab. 6-15. Diese werden jedoch durch oxidische Gefügebestandteile verschlech-
tert. 
 
Tab. 6-15: Materialeigenschaften der Legierungen im 1. Stranggussversuch 
Legierung Rm [MPa] Rp0,2 [MPa] A5 [%] Härte [HB] 
AlMg8,15Si4,75 147 93 2,0 62,4 
AlMg8,6Si6,4 165 110 1,3 74 
AlMg8,5Si6,4Mn 173 110 1,7 79,9 
(am Strangende) 136 83 1,2 79,9 






Abb. 6-68: Gefügebilder der stranggegossenen Legierungen 
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Die Auswertung der Bilder zeigte eine erwartungsgemäße Gefügeausbildung (Abb. 6-
68). Aufgrund der schnellen Abkühlung stellt sich eine korngefeinte Morphologie ein. Auf-
grund des erhöhten Kupfergehaltes traten Al2Cu-Phasen auf. Die Existenz von oxidi-
schen Schlackeeinschlüssen verschlechterte die mechanischen Eigenschaften. 
 
Es zeigten sich folgende Problemstellen auf, die es im 2. Versuch abzustellen galt: 
• Verringerung des Cu-Gehaltes bei eigentlich Cu-freien Legierungen durch Abde-
cken der Schmelz- und Gießaggregate vor Versuchsbeginn, gleichzeitige Bereit-
stellung der Begleitelemente Cu und Mn über auf Al-basierte Vorlegierungen 
• Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften durch oxidische Gefügeein-
schlüsse, diese Schlacken wiesen Al2O3 und MgO als Bestandteile auf. 
 (Abb. 6-69 zeigt beispielhaft für alle Varianten im Strang auftretende Porositäten) 
• Zur Verhinderung dieser Oxidaufnahme muss die Ofenzustellung unbedingt tro-
cken sein, d.h. die Ofenwand wird ggf. mit Wasserglas versiegelt bzw. gesintert. 
Ein längeres Abstehen der Schmelze führt zum Aufschwimmen der oxidischen 
Verunreinigungen an die Schmelzbadoberfläche und ermöglicht so eine bessere 
Beseitigung dieser. Weiterhin muss die Abzugskammer konstruktiv angepasst 
werden, da an bestehenden Hinterschneidungen eine Oxid- und Gasanreicherung 
der Schmelze nicht auszuschließen ist. 
• Das Befüllen des Ofens mit einer Blindcharge (Al99,99, AlSi7 o.ä.) einen Tag vor 
dem eigentlichen Versuch trocknet den Ofen zusätzlich. 
• Der Einbau eines Filters vor den Abzug war zu prüfen. 
• Kritische Prüfung der Anwendung von Beryllium-Zugaben zur Verringerung der 
Oxidationsneigung der Schmelze und der Reaktivität des Metalls mit der Form-
feuchtigkeit.  
Abb. 6-69: Porositäten in der     
                 AlMg8,5Si6,4Mn 
Abb. 6-70: Darstellung der abgekrätzen   
                 Schlacke (Al- und Mg-Oxide  
                 und Mg2Si) 





Entsprechend der im Zuge der Auswertung des 1. Stranggussversuches getroffenen 
Festlegungen erfolgte die schmelzmetallurgische Herstellung der Legierung mit höchster 
Sorgfalt unter Vermeidung von jeglicher Kupferaufnahme. Die konstruktive Umgestaltung 
der Abzugskammer war nicht zu realisieren. Bezüglich der Beryllium-Zugabe einigten 
sich die Projektpartner, diese, aufgrund des toxischen Charakters, welcher während der 
gießtechnologischen Verarbeitung aber auch durch eine anschießende Umformung die 
Anwendungsbreite einschränkt, nicht durchzuführen. Der neu zugestellte Induktionskipp-
ofen wurde vor dem Einfüllen der Schmelze mittels einer Al99,8 getrocknet und zusätz-
lich erwärmt. Diese Vorschmelze wurde ausgemasselt und es erfolgte der Anbau der 
Abzugskammer sowie der Graphitkokille. Nach dem Befüllen des Ofens mit der Legie-
rung AlMg8,6Si6,4 , die am Gießerei-Institut vorgeschmolzen und vermasselt wurde und 
dem Entgasen der Schmelze wurde der Ofen zum Zweck der Schmelzberuhigung für 10 
min. ausgeschaltet. So wurden ein Aufschwimmen der in der Schmelze befindlichen oxi-
dischen Bestandteile und ein zusätzlicher Entgasungseffekt herbeigeführt. Nach dem 
Abkrätzen und dem Einstellen der Gießtemperatur, begann der Strangabzug. Gleiches 
gilt für die AlMg8,4Si6,2ZnCuMn, bei der die Änderung der Analyse wieder direkt im O-
fen durch das Auflegieren der Schmelze hin zu einer Qualität mit Kupfer-, Mangan- und 
Zink-Gehalten stattfand. Um die gewünschten Gehalte an Begleitelementen in der 
Schmelze einzustellen, erfolgte die Zugabe einer selbsthergestellten Vorlegierung, in der 
die Elemente Cu, Mn und Zn gemäß dem Verhältnis Cu : Mn : Zn = 0,7 : 0,7 : 1,0 gelöst 
sind. Eine geringfügige Analysenkorrektur in Form von Mg- und Si-Zugaben war eben-
falls von Nöten. Die chemischen Zusammensetzungen der untersuchten Legierungen 
enthält Tab. 6-16. Die genauen Zugabemengen Tab. 6-17. 
 
Tab. 6-16: Zusammensetzung der stranggegossenen Legierungen  
Gehalte in Masseprozent Variante 
 
Legierung 
Al Mg Si Cu Mn Zn Fe 
Soll 85 8,6 6,4 0 0 0 0 71 AlMg8,6Si6,4 
Ist 85,57 8,31 6,10 0,01 0,00 0,00 0,01 
Soll 83 8,4 6,2 0,7 0.7 1,0 0 82 AlMg8,4Si6,2ZnCuMn
Ist 82,5 8,80 6,34 0,66 0,66 1,03 0,01 
 
      Tab. 6-17: Zugabemengen für Legierungswechsel und Schmelzfolge 
Elementzugabe in kg Legierung Schmelzmasse 
in kg Mg Si Cu Mn Zn 
AlMg8,6Si6,4 292 Bereitstellung über Vormaterial 
AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 224 2 1,2 11,1 kg Vorlegierung 
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Die Entgasung mittels Impeller erfolgte jeweils vor dem Strangabzug. Die erste Schmel-
ze wurde in der Transportpfanne entgast, um eine unnötige Schmelzbadbewegung im 
Rinnenofen zu verhindern. Durch das Aufchargieren war bei der zweiten Schmelze die 
Entgasung nur im Induktionsrinnenofen möglich. Die Schmelzoberfläche wurde zudem 
abgedeckt und mit Argon beaufschlagt. Eine Wasserstoffaufnahme über diesen atmo-
sphärischen Weg war ausgeschlossen.  
Trotzdem zeigten im Verlauf der Untersuchungen abgegossene Dichteindexproben (Tab. 
6-18) eine erhebliche Gasaufnahme jedoch nur der Schmelze im Ofenbereich. Eine 
Wasserstoffbestimmung der dazugehörigen Strangabschnitte zeigte keine erhöhten Ge-
halte. Die Löslichkeit des Wasserstoffes ist temperaturabhängig. Durch den sich im 
Stranggussofen einstellenden Temperaturgradienten von der wassergekühlten Graphit-
kokille zur Ofenkammer stellt sich ein Löslichkeitsgradient ein. Die Löslichkeit von Was-
serstoff in Aluminium ist temperaturabhängig und steigt bei höheren Temperaturen. Da-
her ist die Wasserstoffkonzentration in dem Ofenbereich höher, was die hohen Dichtein-
dizes begründet. Der Gasgehalt resultiert aus der noch vorhandenen Feuchtigkeit der 
Ofenauskleidung und einer möglichen Restfeuchte des Argongases.  
Die oxidischen Bestandteile konnten nicht 100%-ig eliminiert werden. Abb. 6-71 zeigt 
oxidische Bestandteile im Gefüge beider Legierungen. Ursächlich dafür können die gro-
ße Oxidationsneigung der magnesiumhaltigen Schmelze, die Ofenfeuchtigkeit sowie be-
reits oxidisch vorbelastetes Ausgangsmaterial sein, auch wenn stichprobenartig ausge-
wähltes Vormaterial keine oxidische Belastung zeigte. 
 
Tab. 6-18: Dichteindizes und H2-Gehalt der Schmelze und des Stranges 




vor Strangabzug 3,2 0,8 
4 m Stranglänge 12,8 0,7 
AlMg8,6Si6,4 
8 m Stranglänge 12,8 0,6 
vor Strangabzug 6,2 1,0 AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 
5 m Stranglänge 11,1 0,8 
 
Pro Legierung wurden bei einer Schmelztemperatur von 710 – 720°C jeweils 10 m 
Strangmaterial des Durchmessers Ø = 52 mm abgegossen. Die Abzugsparameter ent-
hält Tab. 6-19. Die erreichten mechanischen Eigenschaften sind in Tab. 6-20 gelistet. 
Die Verringerung des Oxidanteils im fertigen Strang macht sich im Vergleich zum ersten 
Stranggussversuch in verbesserten mechanischen Kennwerten bemerkbar. 
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Tab. 6-19: Abzugsparameter und Strangtemperaturen 
Stranggussparameter Strangtemperatur Legierung 
 Vorlauf in sec.Stillstand in sec.  
AlMg8,6Si6,4 1,5 7 320 - 335°C 
1,5 6 303 – 313°C AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 
 3 8 311°C 
 
Tab. 6-20: Materialeigenschaften der Legierungen im 2. Stranggussversuch              
Legierung Rm [MPa] Rp0,2 [MPa] A5 [%] Härte [HB] 
AlMg8,6Si6,4 176 124 4,2 60,2 




Abb. 6-71: Gefügebilder der beiden im 2. Versuch stranggegossenen Varianten 
 
Abschließend kann festgestellt werden, dass das Stranggussverfahren bei den unter-
suchten Legierungen ein homogenes, korngefeintes Gefüge einstellt. Je nach Anwen-
dungsfall stehen die zwei zu letzt untersuchten Legierungen im Gusszustand einerseits 
aber auch im wärmebehandelten Zustand andererseits zur Verfügung, um Halbzeuge für 
eine spätere Umformung herzustellen. Bezüglich der oxidischen Schmelzeverunreini-
gungen werden folgende Empfehlungen für weitere Stranggussversuche gegeben: 
• Die Einstellung eines schmelztechnologieabhängigen Beryllium-Gehalts in der 
Schmelze von 5 – 50 ppm. 
• Anwendung einer Al-Mg-Vorlegierung, um den Oxideintrag durch das Vormaterial 
auszuschließen. 
• Trocknung des Inertgases mittels eines hygroskopischen Granulates (Silica-Gel). 
• Prüfung des Ofenauskleidungsmaterials bezüglich seiner Beständigkeit gegen Al-
Mg-Schmelzen und falls erforderlich Austausch gegen geeigneteres Material. 





Ein weiteres Verfahren zur Einstellung eines homogenen und porositätsfreien Gefüges 
stellt das Squeeze-Casting Verfahren dar. Dabei wird die in der Form erstarrende 
Schmelze bis zum vollständigen Erreichen des festen Aggregatzustandes mit einem 
Druck beaufschlagt und somit einer erzwungenen Nachspeisung unterworfen, 
Die in einer auf 150°C induktiv erwärmten Stahl-Matrize abzugießenden Probekörper 
wiesen Abmaße von L x B x H = 80 x 15 x 30 mm auf. Nach erfolgtem Abguss wurde 
diese mittels eines Gesenks mit einem Stempeldruck von 50 t 10 sec. lang beaufschlagt. 
Durch Herausziehen des mittleren quaderförmigen Matrizenelementes konnten die er-
starrten Probekörper dann durch die ausgesparte obere Werkzeugplatte durchgedrückt 
und aufgrund der Versuchsapparatur abgeschreckt und analysiert werden (Abb. 6-72).  
 
 
Abb. 6-72: Matrize und Gesenk für Squeeze-Casting-Versuche 
 
Durch die druckbeaufschlagte Erstarrung stellte sich ein 100%ig dichtes Gefüge ein. Die 
schnelle Abkühlungsgeschwindigkeit verursacht zusätzlich eine Kornfeinung (Abb. 6-74). 
Hoch-Mg2Si-haltige Legierungen zeigen auch hier ihr begrenztes Einsatzgebiet durch 
unmittelbar beieinander liegende Dehngrenz- und Zugfestigkeitswerten (Abb. 6-73). Glei-
ches gilt auch für die AlMg8,6Si6,4. Die AlMg8,15Si4,75 zeigt im Vergleich den höchsten 
Dehnungswert mit 2,2% bei akzeptablen Festigkeiten. Im Falle einer Halbzeugherstel-
lung mit dem Squeeze-Casting-Verfahren würde sich daher diese Legierung aus Sicht 
der Prozesssicherheit empfehlen. Die kostenseitige Betrachtung schränkt diese Herstel-
lungsvariante jedoch ein. Eine Zugfestigkeit von mehr als 250 MPa bei Härtewerten von 
110 HB zeigt die Kupfer-Mangan-Zink versetzte Variante. Der Abfall der Dehnungswerte 
insgesamt beruht auf der einer T5 ähnelnden Versuchsmethodik, in deren Resultat sich 
durch den zwangsgelösten Zustand der Elemente ein übersättigter Mischkristall einstellt. 
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      Abb. 6-73: Eigenschaftsvergleich mittels verschiedener Verfahren abgegossener 







Abb. 6-74: Gefügebilder squeeze-gegossener Legierungen 





Zur Analyse des Ausscheidungsverhaltens von Al/Mg2Si-Legierungen während einer 
rotatorischen Erstarrung erfolgte der Abguss einer Al-15Mg2Si (5 kg Schmelzmasse) im 
Schleudergussverfahren.  
Die zylindrische Stahlkokille (Abb. 6-75) wies einen Innendurchmesser von 150 mm bei 
einer Länge von 270 mm auf. Das entstandene Rohr besitzt eine Dicke von 17 mm. Eine 
Schmelztemperatur von 750°C und eine Kokillenumdrehungszahl von 1070 min-1 sind 















Abb. 6-75: Prinzipskizze des Schleudergussanlage 
 
Über den gesamten Rohrquerschnitt kommt es zu einer Zonenbildung mit Bereichen un-
terschiedlicher Gefügeausbildung (Abb. 6-76). Ursache für diese inhomogene Ausschei-
dungsverteilung ist die während der Erstarrung wirkende Zentrifugalkraft und die gege-
benen Dichteunterschiede der Komponenten Al und Mg2Si. Der äußere Bereich 1 (2,8 
mm dick) zeigt aufgrund der schnell einsetzenden Erstarrung ein Mg2Si-freies Gefüge. 
Der folgende 1,2 mm ausgedehnte Bereich 2 wird durch einen erhöhten Mg2Si-Gehalt, 
teilweiser lokaler Clusterbildung und Mg2Si-Korngrößen von 15 µm charakterisiert. Der 
11,8 mm ausgeprägte mittlere Bereich 3 zeigt ein primär-Mg2Si-freies Gefüge mit binär- 
und ternär-eutektischem Grundaufbau. Die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften 
erfolgte über die Analyse von Zugstäben (A6 x 30), die aufgrund der Rohrgeometrie aus 
diesem Bereich herausgearbeitet wurden. Die Zugfestigkeit beträgt 155 MPa, die 
Streckgrenze wird bei 89 MPa überschritten und die Dehnung zeigt einen Wert von 
2,4%. Eine durchschnittliche Mg2Si-Größe von 50 µm war im 1,2 mm ausgedehnten Be-
reich 4 festzustellen. Aufgrund geringerer Dichte und somit auch geringerer Trägheit 
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primäre Mg2Si als auch die Eutektika werden hier durch die langsam wirkende Erstar-
rung grob ausgeschieden. 
  
  
Bereich 1 Bereich 2 (lokale Mg2Si-Clusterbildung) 
  
Bereich 3 Bereich 4 
Abb. 6-76: Ausbildung der Gefügebereiche im Schleuderguss 
 
Die unterschiedliche Mg2Si-Ausbildung in den einzelnen Zonen ist auch für Änderungen 
des Härteverlaufes über den Rohrquerschnitt verantwortlich (Abb. 6-77). Erwartungsge-
mäß zeigt die Mikrohärte in den Bereichen 2 und 4 maximale Werte. Der polynomisch 
angenäherte Graph zeigt die tendenzielle Entwicklung. 
 
Ein im Schleuderguss hergestelltes Rohr mit einer Zusammensetzung von Al-15Mg2Si 
zeichnet sich also durch einen Eigenschaftsgradienten aus. Hervorgerufen wird dieser 
durch die in-situ-Ausscheidung der Magnesiumsilizid-Kristalle. Die Innenseite des Roh-
res besitzt aufgrund maximaler Mg2Si-Anteile das höchste Widerstandsvermögen gegen 
Verschleiß sowie ein verringertes thermisches Ausdehnungsvermögen. Der sich an-
schließende primärausscheidungsfreie Bereich sticht durch maximale Dehnungskenn-
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werte und Wärmeleitfähigkeitseigenschaften hervor. Es handelt sich also hier um ein 
mögliches Herstellungsverfahren eines Gradientenwerkstoffes. 
In Abhängigkeit der wirkenden Einflüsse aus Rotationsgeschwindigkeit, chemischer Zu-
sammensetzung und Abkühlungsgeschwindigkeit können Mikrostruktur sowie Ausschei-
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Abb. 6-77: Härteverlauf im Schleudergussrohr 
 
 
6.7. Erstarrungsbeeinflussung mittels Ultraschall 
 
Eine Gefügebeeinflussung während der Erstarrung kann unter anderem mit mechanisch-
physikalischen Verfahren realisiert werden. Der Ultraschall stellt hierbei die in dieser Ar-
beit näher betrachtete Variante dar. 4 Legierungen (Tab. 6-21) wurden mit Ultraschall 
beaufschlagt und die Veränderung der mechanischen Eigenschaften dokumentiert. 
        
Tab. 6-21: chemische Zusammensetzung der US-behandelten Schmelzen 
Zusammensetzung Legierungsvariante 
Al Mg Si Zn Cu Mn 
61 78 9,5 13,5 0 0 0 
62 85 8,6 6,4 0 0 0 
63 87,1 8,15 4,75 0 0 0 
64 83 8,4 6,2 1,0 0,7 0,7 
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Bei den Versuchen am Gießerei-Institut kam ein Ultraschallprozessor der Firma Dr. Hiel-
scher, Berlin mit einer Nennleistung von 1 kW und regelbarer Amplitude (0 – 100%) zum 
Einsatz. Die Eigenfrequenz des Prozessors, der zugleich als Generator und Schallwand-
ler fungierte, lag bei 19,3 kHz. Durch ein angeschlossenes Steuergerät war eine vollau-
tomatische Frequenzregelung möglich. Eine angekoppelte zylindrische Kokille ermög-
lichte das Abgießen von kegelstumpfförmigen Probekörpern, aus denen jeweils 2 Zug-
stäbe der Form A6x30  für die Ermittlung der mechanischen Eigenschaften herausgear-
beitet wurden. Eine kontrollierte Ultraschallbehandlung kann nur im Resonanzfall von 
Prozessor und Kokille erfolgen. Unter dieser Maßgabe erfolgte die Kokillenkonstruktion 
(Abb. 6-78). Der Resonanzfall trat sodann bei einer Frequenz von 19,3 kHz ein. Die Kon-
trolle des Resonanzverhaltens erfolgte im 4-Kanal-Oszilloskop. Die Amplitude und somit 
der Energieeintrag in die Schmelze ist abhängig von der Kokillenhöhe (Tab. 6-22). 
 
Tab. 6-22: Amplitudenabhängigkeit von der Kokillenhöhe 















Nach dem Aufschmelzen der Einsatzstoffe und dem Entgasen der Schmelzen wurde 
jeweils mit einer Gießtemperatur von 750°C in die Kokille abgegossen. Vor jedem Ab-
guss wies die Temperatur der von der Kokille umhüllten Luftmassen 180°C auf. Der ers-
te Abguss erfolgte zu Vergleichszwecken ohne Ultraschallanregung der Kokille. Bei den 
anschließenden Versuchen wurde mit Ultraschall gearbeitet. Die Amplitude wurde dafür 
am Steuergerät von 20% in Schritten von 10% auf maximal 100% erhöht. Das erstarrte 
Probenstück wurde aus der Kokille entfernt, sobald es eine Temperatur von 400°C un-
terschritten hat. Zwischen den einzelnen Abgüssen bei unterschiedlichen Amplituden 
wurde die Argon-Behandlung der Schmelze fortgesetzt, um ein Aufgasen der Schmelze 
zu verhindern. 
 




                                   Abb. 6-78: Geometrie der Ultraschallkokille 
 
 
Eine signifikante Optimierung der mechanischen Eigenschaften bzw. des Gefügecharak-
ters konnte bei allen 4 Legierungen nicht festgestellt werden. Beispielhaft zeigt die Dar-
stellung der Eigenschaftsentwicklung der Legierung AlSi13,5Mg9,5 (Abb. 6-79) unter 
einer sich ändernden Ultraschallamplitude bei konstanter Eigenfrequenz des Systems 
von 19,3 kHz einen nahezu konstanten Festigkeitsverlauf.  
Ein Einfluss der mit steigender Kokillenhöhe abnehmenden Amplitude auf die Gefüge-
ausbildung, vor allem auf die Primärkristallisation konnte nicht festgestellt werden. Gefü-
geänderungen waren bei verschiedenen Amplituden nicht erkennbar. Beispielsweise 
zeigt die Abb. 6-80 ein Gefüge eines am Kokillenboden befindlichen Probestückes, wel-
ches mit voller Amplitude angeregt wurde. Die gerichtete Mg2Si-Struktur spricht gegen 
eine Erstarrungsbeeinflussung durch Ultraschall. 
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Abb. 6-79: Mechanische Eigenschaften der AlSi13,5Mg9,5 in Abhängigkeit der Amplitude 
  
 
Abb. 6-80: Gefügeausbildung einer AlSi13,5Mg9,5 (100% Amplitude) 
 
Bei der Verarbeitung von Aluminium ist mit Schichten bzw. Beschichtungen der Kokille 
zu arbeiten. Diese aufgebrachten Substanzen können sich jedoch durch den Ultraschall 
lösen und in die Schmelze eindringen. Weiterhin zeigt eine erstarrende Schmelze eine 
Volumenkontraktion, die mit einem Ablösen des Gussteils von der Kokillenwand verbun-
den ist. Ein undefinierter Ultraschallübergang von der Kokille zum Gussstück ist die Fol-
ge. Die Eigenschaftsbeeinflussende Wirkung von Ultraschall auf Al-Mg-Si-Schmelzen 
kann jedoch nicht vollständig ausgeschlossen werden. In weiteren Versuchen muss der 
Einfluss einer größeren Amplitude (>10 µm) Berücksichtigung finden. 
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6.8. Spezielle mechanische Eigenschaften ausgewählter Legierungen 
 
6.8.1. Kennwerte des Warmzugversuches 
 
Finden Bauteile vorwiegend im Hochtemperaturbereich Anwendung, so ist die Feststel-
lung der Warmzugeigenschaften erforderlich. Die im Kokillenguss hergestellten Proben 
wurden im Gusszustand analysiert. Die Darstellung der Warmzugeigenschaften über das 
Temperaturgebiet bis 400°C zeigt bei der Variante 70 (AlSi13,5Mg9,5) aufgrund ihres 
hohen Mg2Si- und Silizium-Gehaltes Dehnungen von maximal 8% (Abb. 6-81). Die Ursa-
che liegt in der geringen Duktilität von Mg2Si und Silizium sowie der hohen Spröd-Duktil-
Übergangstemperatur der Legierung. Die Legierungen mit höheren Aluminium-Anteilen, 
beispielsweise die AlMg8,15Si4,75, besitzen bereits ab Temperaturen oberhalb 250°C 
Dehnungen von 20% und mehr. Dieser Dehnungskollaps hat seine Ursache in der zu-
rückgehenden Festigkeit des Gesamtverbundes. Die Warmzugfestigkeiten nehmen ins-
gesamt mit steigenden Temperaturen ab. Die Legierungen, welche bereits bei Raum-
temperatur mit ihren mechanischen Eigenschaften auf einem höherem Niveau liegen als 
andere (z.B. die AlMg8,4Si6,2ZnCuMn im Gegensatz zur unbehandelten Variante), zei-





































































































































    Abb. 6-81: Warmzugeigenschaften  der untersuchten Legierungen 
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6.8.2. Ermittlung des Umformverhaltens  
 
Um im Hinblick auf die mögliche spätere Umformung eine umfassendere Bewertung des 
Werkstoffes vornehmen zu können, wurde das Werkstoffverhalten unter einachsiger, 
über den gesamten Probenquerschnitt gleichmäßig verteilter Druckbeanspruchung durch 
die Aufnahme von Fließkurven bei unterschiedlichen Prüftemperaturen und Umformgra-
den im Zylinderstauchversuch ermittelt. Verwendet wurde eine servohydraulische Ma-
schine des Typs MTS-810 der Firma Materials Testing Systems corporation, Minneapo-
lis, USA (Kraftbereich ± 250 kN).  
Analysiert wurden die im Strangguss hergestellten Legierungen (AlMg8,15Si4,75 , 
AlMg8,5Si6,4Mn , AlMg8,4Si6,2ZnCuMn) sowie als Vergleich Knetlegierung AlMgSi1Cu. 
Die ausscheidungsfreien Proben (Ø10 x 15 mm) wurden jeweils mit einer Umformge-
schwindigkeit von 101,0 −= sϕ&  sowie 11 −= sϕ&  parallel zur Zylinderachse gestaucht. Die 
Stauchplatten und die Proben wurden vor Versuchsbeginn auf 500°C bzw. 530°C durch-
gewärmt. 
Die Kontaktflächen der Stauchplatten wurden jeweils vor Versuchsbeginn mit Graphit-
paste beaufschlagt, um eine auftretende Reibung zu minimieren. Trotzdem war im Ver-
lauf des Stauchversuches eine tonnenförmige Ausbauchung der Proben festzustellen, 
die auf eine Reibung zwischen Stauchplatten (Wolfram-Carbid, Ø30 x 10 mm) und 
Stauchprobe zurückzuführen ist. Aufgrund der so an den Endflächen der Probe behin-
derten Querdehnung stellt sich ein mehrachsiger Spannungszustand ein. Im Verlauf des 
kontinuierlich durchgeführten Stauchversuchs kann die auftretende Reibung weiterhin 
eine Erwärmung der Probe verursachen. Der Verlauf der Fließkurve wird dann beein-
flusst und muss im Zuge der Auswertung temperatur- und reibungskorrigiert werden.  
Während des Stauchvorganges werden die zur Verformung notwendige Kraft sowie der 
Stempelweg in Abhängigkeit von der Zeit gemessen. Daraus wird der Zusammenhang 
zwischen Fließspannung σw und dem Umformgrad φ bestimmt und in der Fließkurve 
dargestellt. 
Die Auswertung der erhaltenen Fließkurven zeigt, dass der Formänderungswiderstand 
der drei Legierungen geringer als bei der AlMgSi1Cu ist. Die Werte der Fließgrenze wer-
den von den Legierungen, unabhängig von den eingestellten Umformparametern, nicht 
erreicht. Ein an diesen Legierungen durchgeführter Umformprozess kann daher mit we-
niger Kraft und Energieaufwand vollzogen. Umformaggregate können dementsprechend 
geringer dimensioniert werden.  
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    Abb. 6-82: Fließgrenzen der unterschiedlichen Legierungen in Abhängigkeit der Um-
            formparameter 
 
 
6.8.3. Analyse des Risseinleitungs- und Rissausbreitungsverhaltens  
 
Als weiteren Teil der speziellen Untersuchungen wurde das Risseinleitungs- und Riss-
ausbreitungsverhalten von ausgewählten Legierungen analysiert. Zum Einsatz kamen 
die im Kokillenguss hergestellten Legierung AlSi13,5Mg9,5 (mit 15% Mg2Si sowie 8% Si-
Überschuss), die binär-eutektische Legierung AlMg8,15Si4,75 , die AlMg8,5Si6,4Mn so-
wie die AlMg8,4Si6,2ZnCuMn, sowohl im Gusszustand als auch im T64-wärme-
behandelten Zustand. 
Die Schädigungsprozesse, die bei statischer Beanspruchung vor der Rissspitze, also im 
Bereich der Prozesszone bzw. der plastischen Zone ablaufen und das unterschiedliche 
Risseinleitungs- und Rissausbreitungsverhalten charakterisieren, wurden mittels „in-situ“-
Zugversuchen im Rasterelektronenmikroskop (REM) analysiert.  
Zum Einsatz kamen Zugproben, die aus vorermüdeten Kerbschlagbiegeproben (10 x 10 
x 55mm, mit ISO-V-Kerb; Abb. 6-83) herausgearbeitet wurden. Bei diesen wurde zum 
Zweck der Kerbverschärfung mit einem Horizontalpulser ein Ermüdungsriss einge-
schwungen. Aus diesen Kerbschlagproben wurden “in-situ“-Zugproben entsprechend der 
in Abb. 6-84 ersichtlichen Probenform und -geometrie herausgearbeitet. Der einge-
6. Versuchsauswertung und Diskussion der Ergebnisse                                                                        151 
 
 
schungene Ermüdungsrisses besitzt eine Länge von 2 mm. Es ergibt sich ein Verhältnis 
von Risslänge zur Probendicke von 0,5. Die Proben wurden abschließend für die Be-
trachtung der während der statischen Beanspruchung ablaufenden Schädigungsprozes-
se am REM metallographisch poliert, jedoch nicht geätzt. Der Aufbau der Zugvorrichtung 
ist in Abb. 6-85 ersichtlich. 
 















Abb. 6-85: Versuchsaufbau für die in-situ-Zugversuchsuntersuchung [77] 
 
 
Die Probe wird mit einer definierten Belastungsgeschwindigkeit von 0,5 µm/sec bean-
sprucht, die dazugehörigen Kraft-Weg-Diagramme registriert und die vor der Rissspitze 
ablaufende Wechselwirkung zwischen Rissausbreitung und Gefüge beobachtet und do-
kumentiert.  
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Das Risswachstum ist durch eine ausgeprägte Einflusszone, die nicht nur die plastische 
Zone umfasst, sondern auch eine Beeinflussung von Gefügebereichen in einer Entfer-
nung von bis zu 400 µm zeigt, gekennzeichnet.  
Die folgenden Abbildungen zeigen für die untersuchten Aluminium-Legierungen in auf-
genommenen Kraft-Weg-Kurven die bei unterschiedlichen Belastungen aufgenommenen 
REM-Bilder, die die vor der Rissspitze des Gewaltbruches ablaufenden Schädigungs-
prozesse dokumentieren. Aus versuchstechnischen Gründen ist die Abbildung der Kraft-
Weg-Kurve der wärmebehandelten Legierung AlSi13,5Mg9,5 nicht möglich. Es ließen 
sich nur die Maximalkraft und die Rissspitzenöffnung eindeutig bestimmen. 
Die AlSi13,5Mg9,5 (Abb. 6-86) ist gekennzeichnet durch ein Brechen vor der Rissspitze 
gelagerter Mg2Si-Kristalle und der daraus resultierenden Bildung von Mikrorissen. Ein 
Herauslösen der Mg2Si-Kristalle ist aufgrund ihrer Morphologie nicht möglich. Eine fort-
schreitende Beanspruchung führt zum Aufweiten des Primärrisses sowie zum Wachsen 
der Mikrorisse, welche sich in der Folge mit dem Primärriss vereinen und die stabile 
Rissausbreitung initiieren oder Sekundärrisse bilden können. Der Schädigungsmecha-
nismus spiegelt sich in der REM-Aufnahme des Bruchbildes wieder. Es zeigt einen dukti-
len Matrixbruch mit einer durch glatte Bruchflächen gekennzeichneten Wabenstruktur 
sowie einen Sprödbruch der Mg2Si-Kristalle. Die wärmebehandelte Variante zeigt hier 
ein analoges Rissausbreitungsverhalten bis zum Maximum der Kraft-Weg-Kurve. Der 
Bruch erfolgt dann über eine instabile Rissausbreitung, die über die erhöhte Festigkeit 
bzw. die niedrigere Dehnung (siehe Kap. 6.4.) erklärt werden kann. Das Bruchbild zeigt 
hier wiederum einen duktilen Matrixbruch sowie einen Sprödbruch der Mg2Si-Kristalle. 
Die AlMg8,4Si6,2ZnCuMn (Abb. 6-87) zeigte eine Aufweitung der Rissspitze durch die 
Ausbildung einer plastischen Zone. Das Versagen des Werkstoffes im Maximum der 
Kraft-Weg-Kurve kann durch das Ablösen und Brechen der Mg2Si-Teilchen aus der Mat-
rix mit nachfolgendem Bruch erklärt werden. Das Herauslösen ist durch die kleinere 
Mg2Si-Morphologie möglich. Aufgrund der geringeren Festigkeiten des ternären Eutekti-
kums sowie auf der Existenz von Al-Cu-, Al-Mn- bzw. Al-Zn-Verbindungen beruhend er-
folgt die stabile Rissausbreitung entlang der dieser Gefügebestandteile, somit entlang 
der Korngrenzen. Das Risswachstum der wärmebehandelten Probe ist von instabilem 
Charakter. Das Ansteigen der Maximalkraft beruht wiederum auf den gestiegenen Fes-
tigkeitswerten (siehe Kap. 6.4.). Die Bruchflächen zeigen für beide Zustände einen dukti-
len Bruch mit Wabenstruktur. 
 














       
























       
      Abb. 6-86: In-situ-Zugversuch an AlSi13,5Mg9,5 und REM-Aufnahme  
             der Bruchfläche (oben: Gusszustand, unten: T64-Zustand) 




































      
       
      Abb. 6-87: In-situ-Zugversuch an AlMg8,4Si6,2ZnCuMn und REM- 
            Aufnahme der Bruchfläche 











      





















       
      Abb. 6-88: In-situ-Zugversuch an AlMg8,4Si6,2ZnCuMn T64 und REM- 
            Aufnahme der Bruchfläche 
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Das Rissausbreitungsverhalten der AlMg8,5Si6,4Mn (Abb. 6-89) gleicht dem der 
AlMg8,4Si6,2ZnCuMn. Der Verzicht auf Zink und Kupfer und die resultierende verringer-
te Matrixfestigkeit spiegelt sich in der geringeren Maximalkraft wieder. Die Abbildung der 
Bruchfläche verdeutlicht, dass die Mg2Si-Kristalle hier ebenfalls aus der Matrix herausge-
löst bzw. gebrochen werden.  
Die Darstellung der AlMg8,5Si6,4Mn T64 (Abb. 6-90) zeigt, dass primär-Mg2Si-Kristalle  
wiederum aus der Matrix herausgelöst bzw. direkt gebrochen werden. In den Aluminium-
Verbindungen im Bereich der Korngrenzen ist eine Mikrorissbildung festzustellen. Eine 
senkrecht zur Risswachstumsrichtung liegende AlMn-Verbindung wird durchtrennt. Die 
sich vergrößernden Mikrorisse vereinen sich im Zuge der fortschreitenden Beanspru-
chung mit dem Hauptriss und resultieren so im Bruch der Probe. Die Probe weist neben 
einem lokalen instabilen Risswachstum und der in Analogie zu den Ergebnissen der 
Wärmebehandlung (Kap. 6.4.) gesteigerten Maximalkraft in der Bruchfläche einen Quasi-
Spaltbruch mit sehr flacher Wabenstruktur auf. 
Die primär-Mg2Si freie Variante AlMg8,15Si4,75 (Abb. 6-91) ist durch ihr binär-
eutektisches Gefüge gekennzeichnet. Die Risseinleitung ist gekennzeichnet durch eine 
große Rissspitzenaufweitung im Ergebnis einer sich ausbildenden intensiven plastischen 
Zone. Nach Erreichen des Maximums der Kraft-Weg-Kurve erfolgt der Bruch über eine 
stabile Rissausbreitung. Die Abbildung der Bruchfläche lässt einen duktilen Bruch mit 
Wabenstruktur erkennen 
Charakteristisch für die AlMg8,15Si4,75 T64 (Abb. 6-92) ist die im Vergleich zur unbe-
handelten Probe deutlich größere Rissspitzenaufweitung. Verantwortlich hierfür ist die 
sehr duktile Matrix mit hoher Festigkeit. Die Bruchfläche zeigt hier einen duktilen Bruch 
mit lokal gerissener Wabenstruktur. Zusätzlich ist neben der starken Verformung der 
plastischen Zone ein ausgebildetes Rissauffangvermögen festzustellen. Der Rissfort-
schritt des lokal instabil wachsenden Bruches wird vom eutektischen Gefüge gestoppt. 
Das weitere Risswachstum wird wiederum nach Ausbildung einer plastischen Zone und 
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      Abb. 6-89: In-situ-Zugversuch an AlMg8,5Si6,4Mn und REM- 
             Aufnahme der Bruchfläche  
 
 















      



















       
      Abb. 6-90: In-situ-Zugversuch an AlMg8,5Si6,4Mn T64 und REM- 
             Aufnahme der Bruchfläche  
 
 






































                                                                     
      Abb. 6-91: In-situ-Zugversuch an AlMg8,15Si4,75 und REM- 
             Aufnahme der Bruchfläche  
 
 















      





















       
      Abb. 6-92: In-situ-Zugversuch an AlMg8,15Si4,75 T64 und REM- 
             Aufnahme der Bruchfläche  
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Die in-situ-Zugversuche zeigten, dass die Schädigung durch den Bruch bzw. das Her-
auslösen der Mg2Si-Kristalle aus der Matrix hervorgerufen wird. Nehmen die primären 
Mg2Si-Kristalle kompaktere kleinere Morphologien an, ist vorwiegend ein Herauslösen 
aus der Matrix zu beobachten. Weiterhin zählen intermetallische Ausscheidungen in den 
Korngrenzenbereichen zu einer den Rissverlauf beeinflussenden Größe. Der Einfluss 
des Anteils an Ternär-Eutektikum wird weiterhin sichtbar. Die Legierung AlMg8,15Si4,75 
zeigt durch ihren reinen binär-eutektischen Charakter sowie durch das Fehlen primär-
erstarrter Gefügekomponenten die größten Maximalkräfte. 
Im Ergebnis der Wärmebehandlung der Proben erfolgt nach Erreichen der Maximalkraft 
der Bruch mit einem lokalen instabilen Risswachstum. Die Mg2Si-Kristalle zeigen auf-
grund ihres kristallinen Aufbaus alle eine Sprödbrucherscheinung. Der kubisch-
flächenzentrierte Gittercharakter des Aluminiums ist für Abgleitvorgänge während des 
Bruches verantwortlich und begründet daher trotz des teilweisen instabilen Risswachs-
tums das fehlende Auftreten von Sprödbrüchen. Die Materialkennwerte nach erfolgter 
Wärmebehandlung wurden durch die in-situ-Zugversuche bestätigt. 
Die Werkstoffzusammensetzung, die Fertigungstechnologie sowie der Werkstoffzustand 
beeinflussen den Verlauf der Risswiderstandskurve und das jeweiligen Rissausbrei-
tungsverhalten.  
Zur Quantifizierung des unterschiedlichen Risseinleitungs- und Rissausbreitungsverhal-
tens wurden die jeweiligen Rissspitzenöffnungen δmax gemessen an der Rissspitze des 
Ermüdungsrisses im Moment des Versagens, d.h. bei Fmax in Abb. 6-93 dargestellt.  
 
















































Abb. 6-93: Zustandsabhängigkeit der Rissspitzenaufweitung 
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Die maximale Rissspitzenöffnung ist ein Maß für die Zähigkeit des Werkstoffes. Unter 
dem Begriff Zähigkeit ist die Widerstandsfähigkeit eines Werkstoffes gegen Rissausbrei-
tung oder Bruch definiert. Dies geschieht durch Energieaufnahme bei plastischer Ver-
formung. Im Ergebnis der Wärmebehandlung zeigen alle untersuchten Proben gestiege-
ne Festigkeitswerte. Das Zähigkeitsvermögen der untersuchten Werkstoffe, welches 
durch δmax charakterisiert wird, nimmt, erkennbar an steigenden Werten, durch die Wär-
mebehandlung ebenfalls zu. Ein direkter Bezug zu den im Zugversuch ermittelten Mate-
rialkennwerten ist aber aufgrund unterschiedlicher Probengeometrien und Beanspru-
chungsparameter nicht möglich.  
Bei der Bestimmung der Rissspitzenöffnung handelt es sich nicht um ein standardisiertes 
Verfahren. Jedoch stellen die bestimmten δmax – Werte einen ersten Ansatzpunkt zur 
Einbeziehung bruchmechanischer Kennwerte in die Zähigkeitsbewertung dieser Legie-
rungen dar. Weiterführende Arbeiten sollten diese Abhängigkeiten über die Aufnahme 
von statischen Risswiderstandskurven nach dem CTOD –  bzw. J-Integral – Konzept und 
die Bestimmung physikalischer und technischer Rissinitiierungswerte beinhalten. 
 
 
6.9. Thermo-physikalische Eigenschaften 
 
Die Ermittlung der thermo-physikalischen Eigenschaften erfolgte an Legierungen im 
Gusszustand hergestellt im Kokillenguss. Untersucht wurden zum einen Varianten, die 
einen Vergleich bzw. eine weitere Optimierung der Werkstoffzusammensetzung erlauben 
(AlSi13,5Mg9,5; AlMg8,15Si4,75) sowie die AlMg8,6Si6,4 mit ihren Mn- und Zn-Cu-Mn-
behandelten Qualitäten aufgrund der festgestellten mechanischen Eigenschaftscharakte-
ristika. In weiterführenden Untersuchungen sollte die Relation zu wärmebehandelten 




Die Betrachtung der Temperaturleitfähigkeit (Abb. 6-94) zeigt aufgrund maximaler Alu-
minium-Gehalte bei der AlMg8,15Si4,75 maximale Werte über den gesamten abgebilde-
ten Temperaturbereich. Auf einem ähnlich hohen Niveau liegt die AlMg8,6Si6,4. Bei die-
ser Legierung zeigt sich jedoch auch der Einfluss von Begleit- und Legierungselementen, 
da der Mangan-Zusatz die Wärmeleitfähigkeit herabsetzt. Die weitere Kupfer- und Zink-
Zugabe verringert die Wärmeleitfähigkeit zusätzlich, so dass diese Variante bis zu 280°C 
die niedrigsten Werte aufzeigt. Bei höheren Temperaturen liegt die AlSi13,5Mg9,5 auf 
dem niedrigsten Wärmeleitfähigkeitsniveau. 









































Die Analyse der Temperaturleitfähigkeit (Abb. 6-95) zeigt einen tendenziell ähnlichen 
Verlauf wie die Darstellung der Wärmeleitfähigkeit. Auch hier weisen die AlMg8,15Si4,75 
sowie die AlMg8,6Si6,4 maximale Werte auf. Diese sinken jedoch mit steigenden Tem-
peraturen. Legierungszusätze führen zu einer Herabsetzung der Temperaturleitfähigkeit. 
Im Verlauf der Messung stiegen die Werte bei den legierten Varianten jedoch nur um 
maximal 0,05 cm²/s bei 300°C an, um am Ende wieder die anfänglichen Werte aufzuzei-
gen. Durch sinkende Werte der Temperaturleitfähigkeit ist auch die AlSi13,5Mg9,5 ge-




































Abb. 6-95: Temperaturleitfähigkeit einzelner Legierungen (Kokillenguss, F) 




Die Darstellung der Wärmekapazität (Abb. 6-96) zeigt ab Temperaturen oberhalb 150°C 
eine Änderung in der Monotonie. Der Anstieg verringert sich und geht mit steigenden 
Gehalten an Begleitelementen in den negativen Bereich (AlMg8,4Si6,2ZnCuMn). Ab 
Temperaturen oberhalb 275°C zeigen die Graphen einen starken Anstieg. 
Diese Kurvenentwicklung im besagten Temperaturgebiet kann auf eine Umwandlung von 
metastabilen in stabile Phasen zurückgeführt werden. Das Ausmaß dieser Monotonieän-
derung hängt von der Art und Menge an Begleitelementen ab. 
Die Zn-Cu-Mn-behandelte Variante zeigt durchweg die niedrigste Wärmekapazität. Von 
den reinen Legierungen weisen wiederum die AlMg8,6Si6,4 sowie die AlMg8,15Si4,75 
































Abb. 6-96: Wärmekapazität ausgewählter Legierungen (Kokillenguss, F) 
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6.10. Eigenschaftsübersicht einzelner Legierungen 
 








Rp0,2 [N/mm²]           
RT 104 77 82 89 110 
100°C 104 83 74 95 106 
150°C 105 75 71 86 108 
200°C 100 73 60 86 102 
250°C 79 53 42 66 85 
300°C 60,3 39 30 46 62 
400°C 26 17 16 23 27 
Rm [MPa]           
RT 132 173 183 170 202 
100°C 136 156 149 177 205 
150°C 120 140 113 169 203 
200°C 113 114 83 147 162 
250°C 93 66 55 105 120 
300°C 69,3 44 37 54 69 
400°C 29 19 18 24 29 
A10 [%]           
RT 0,5 5,5 7,1 3,1 2,4 
100°C 0,7 3,1 6,4 3,2 2,6 
150°C 0,5 5,8 10,9 5,8 4,3 
200°C 0,6 10,2 >20 5,6 4,0 
250°C 1,5 >20 >20 16,7 9,6 
300°C 4,1 >20 >20 >20 >20 
400°C 8,1 >20 >20 >20 >20 
Härte [HB] 69,8 59,1 59,7 65,2 75,5 
Erstarrungsin-
tervall 
635 - 555°C 595 - 555°C 595 - 555°C 600 - 547°C 597 - 531°C 
Gießtemperatur 680 - 730°C 645- 695°C 655 - 705°C 650 - 700°C 650 - 700°C 
E-Modul [GPa] 
bei 20°C 
80,7 77,3 76,1 77,3 78,4 




zwischen RT u. 
250°C [10-6K-1] 
 
18,03 21,16 21,37 21,05 20,79 
Wärmeleitfähig-
keit [W/cmK] bei 
20°C 




0,55 0,77 0,67 0,56 0,53 
Spezifische Wär-
me [J/gK] bei 
100°C 
0,95 0,99 0,99 0,96 0,93 
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7.  Zusammenfassung und Ausblick 
 
Das Ziel dieser Arbeit bestand in der Entwicklung eines Werkstoffes, der durch geringe 
Dichte, hohe Verschleißfestigkeit und geringe thermische Ausdehnung gekennzeichnet 
ist. Hierfür bot sich das Legierungssystem Al-Mg2Si an. Die Kombination dieser interme-
tallischen Phase mit dem Leichtbauwerkstoff Aluminium soll zu einem Eigenschaftsprofil 
führen, welches genau den Anforderungen entspricht. Die mechanischen Kennwerte 
werden hauptsächlich von der spröden Komponente beeinflusst. Die Legierung Al-
Si13,5Mg9,5 (15% Mg2Si-Anteil, 8% Si-Überschuss) wurde aufgrund der beschriebenen 
Eigenschaften als Grundzusammensetzung und Ausgangspunkt für die im Rahmen die-
ser Arbeit durchgeführten Untersuchungen gewählt.  
In Anlehnung an Literaturangaben wurde mit verschiedenen Elementen (Ca, Cer, P) a-
ber auch mit selbst hergestellten Substanzen (SiP, gemahlenes Mg2Si) und eigenen Ver-
fahren versucht, die Morphologie dieser Mg2Si-Kristallisation zu verändern und eine 
sphärische feine Ausscheidungsform einzustellen. Eine Verbesserung der mechanischen 
Kennwerte sollte ebenfalls daraus resultieren. Die Wirksamkeit der Feinungszusätze 
konnte nur bei Phosphor und phosphorhaltigen Verbindungen festgestellt werden. Eine 
Veränderung des Gefügebildes war ersichtlich (auch wenn der definitive Nachweis mit-
tels EDX-Sonde nicht gelang), die mechanischen Eigenschaften blieben jedoch unbeein-
flusst. In Furanharz-Sand abgegossene Probekörper zeigten eine Zonenbildung des 
Mg2Si aufgrund der Dichteunterschiede zu Al. Auch waren diese Proben von starker Po-
rosität aufgrund des großen Erstarrungsintervalls gekennzeichnet. Als mögliches Her-
stellungsverfahren eignet sich daher das untersuchte Schwerkraftkokillengussverfahren. 
 Die rechnergestützt durchgeführte Berechnung quasi-binärer Schnitte zeigte kei-
ne Verminderung der Dichte im Zuge einer Titan-Zugabe. Der Versuch der Matrixverfes-
tigung durch das Hinzulegieren von Elementen blieb aufgrund des Einflusses der Pri-
märausscheidung von Mg2Si erfolglos. Eine durchgeführte Wärmebehandlung führte 
zum Anstieg der Zugfestigkeit, jedoch war die Dehngrenze nicht ausgebildet und der 
industrielle Einsatz somit nicht gewährleistet. 
Bei einer Legierungsgegenüberstellung zeigte u.a. die AlMg8,6Si6,4 mechanische Ei-
genschaften, die für die Projektpartner eine angemessene und optimierbare Grundlage 
für weitere Untersuchungen darstellte. Untersuchungen zur Feinung der auch hier auftre-
tenden Primärausscheidungen hatten keine Veränderung der Kristallisation zur Folge. 
Die Versuche zur Eigenschaftsoptimierung durch Elementzugabe beschränkten sich auf 
die Elemente Ni, Cu, Mn, Zn sowohl einzeln als auch in kombinierter Zugabe. Es war 
festzustellen, dass ein alleiniger Mangan-Zusatz von 0,7% sowie die kombinierte Zugabe 
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von 0,7% Kupfer, 0,7% Mangan und 1,0% Zink die mechanischen Eigenschaften erheb-
lich verbessern.  
Zum wissenschaftlichen Abgleich wurde die mit dem maximalen eutektischen Mg2Si-
Gehalt gekennzeichnete binär-eutektische Legierung AlMg8,15Si4,75 untersucht. Die 
Veränderung ihrer Werkstoffkennwerte infolge des Mikrolegierens erhöht ihr Potential für 
eine weitere Optimierung. Fortführende Versuche sollten hier den Einfluss eines Man-
gan-Gehaltes näher betrachten, um so die technische Herstellung als Sekundärlegierung 
realisierbar zu gestalten.  
Die Versuche zur Feststellung der Gießeignung zeigten, dass im betrachteten Vergleich 
nur das Kokillengussverfahren für die Herstellung der durch den endogen breiartigen 
Erstarrungscharakter gekennzeichneten Legierung mit höherem Mg- und Si-Gehalt ge-
eignet ist. Das Auftreten von Gefügeinhomogenitäten (Mikroporosität, interdendritische 
Lunker) wird durch die schnelle Abkühlungsgeschwindigkeit und die somit erzwungene 
feinere Ausbildung der Kristallstruktur  verhindert.  
Die mechanischen Kennwerte waren nach der Wärmebehandlung erwartungsgemäß im 
höherfesten Bereich angesiedelt. Die Wärmebehandlungsparameter begründeten sich 
auf den Ergebnissen der DTA- und Dilatometeruntersuchungen. Aufgrund der ermittelten 
Eigenschaftsprofile wurden an den Legierungen AlMg8,6Si6,4 sowie an der mit 0,7% Mn 
(AlMg8,5Si6,4Mn) versetzten Variante die gießtechnologischen Eigenschaften im Kokil-
lenguss ermittelt. Im Vergleich zu den Gießeigenschaften der AlSi7Mg0,6 stellte sich 
heraus, dass die manganhaltige Legierung ein ähnliches Niveau der Gießeigenschaften 
(Fließlänge, Warmrissneigung, Lunkerneigung) aufweist. Die AlMg8,5Si6,4Mn zeichnet 
sich zudem durch eine niedrigere Dichte sowie eine geringere thermische Ausdehnung 
aus. Der Mangan-Gehalt sichert weiterhin die mögliche Herstellung als Sekundärlegie-
rung. Diese Legierungsvariante ist daher besonders zu einer weitere Optimierung geeig-
net.  
Neben der Ermittlung von mechanischen und gießtechnologischen Eigenschaften waren 
auch die Bestimmung thermo-physikalischer Kennwerte, metallographische Gefügeun-
tersuchungen (am Licht- und Raster-Elektronenmikroskop) sowie die Analyse des Riss-
wachstumsverhaltens Gegenstand dieser Arbeit. 
Die Erstarrungsbeeinflussung der untersuchten Legierungen mittels Ultraschall führte zu  
keiner signifikanten Veränderung der Kristallisation respektive der mechanischen Kenn-
werte. Da die Wirkung des Ultraschalls auf erstarrende Metallschmelzen jedoch wissen-
schaftlich belegt ist, sollte hier in weiterführenden Versuchen mit höherer Maximal-
Amplitude und einem veränderten Verfahren zum Eintrag des Ultraschalls in die Schmel-
ze gearbeitet werden.  
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Der Prüfung der möglichen Verarbeitung der Werkstoffe auf Basis des Al-Mg-Si-Systems 
wurde durch Versuche in unterschiedlichen Gießverfahren Rechnung getragen. Bei ei-
nem im Schleuderguss hergestellten auf Al-Mg2Si-basierendem Rohr konnte eine wand-
dickenabhängige Mg2Si-Kristallisation analysiert werden. Die Möglichkeit der Herstellung 
eines Gradientenwerkstoffes mit verbesserter Verschleißfestigkeit im Außenbereich und 
akzeptablen mechanischen und thermo-physikalischen Kennwerten im Wandungs-
inneren ist so gegeben. 
Das Squeeze-Casting-Verfahren war erwartungsgemäß durch ein zu 100% dichtes Ge-
füge charakterisiert. Die sich aufgrund der schnellen druckbeaufschlagten Erstarrung 
verringerte Korngröße spiegelt sich in einem Anstieg der Festigkeiten wieder. Die Deh-
nungskennwerte waren rückläufig. Dieser Rückgang ist der Versuchsmethodik geschul-
det, die einer T5 Wärmebehandlung ähnelt, und einen übersättigten Mischkristall im Ge-
füge einstellt. 
Im Strangguss hergestelltes Rundmaterial war über alle abgegossenen Legierungen 
hinweg von oxidischen Einschlüssen gekennzeichnet, welche trotz der Anpas-
sung/Änderung der Stranggusstechnologie nicht eliminiert werden konnten. Eine weitere 
Prüfung der Verfahrenstechnologie sowie eine schmelzmetallurgische Behandlung soll-
ten hier zum gewünschten Erfolg führen. Die an ausscheidungsfreien Proben ermittelten 
mechanischen Kennwerte sowie die Gefügeausbildung zeigten die mögliche Herstellung 
von Halbzeugen für eine spätere Umformung im Stranggussverfahren. Die Prüfung der 
Umformbarkeit erfolgte im kontinuierlichen Warmstauchversuch. Die geprüften Legierun-
gen reichten nicht an die maximalen Fließspannungen der zum Vergleich herangezoge-
nen AlMgSi1Cu heran. Diese Werte sollten auch hier durch eine weitere Legierungsop-
timierung erreichbar sein. 
Diese Arbeit kann als Grundlage für die Anwendung und Weiterentwicklung der intensiv 
betrachteten Aluminiumlegierungen mit erhöhten Magnesium- und Siliziumgehalten an-
gesehen werden. Eine detailiertere Betrachtung der aushärtungsabhängigen Eigen-
schaftsausbildung, die Veränderung der mechanischen Eigenschaften unter Einbezie-
hung bruchmechanischer Kennwerte durch die kombinierte Zugabe von Legierungsele-
menten sowie die Prüfung der industriellen Anwendbarkeit durch den Abguss von Proto-
typen sind für eine abschließende Bewertung dieser Legierungsgruppe notwendig und 
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8.  Anhang 
Tabelle 8-1: Versuchsübersicht 
Zielanalyse Versuchsnr.





Versuchsinhalt/Zugabemenge [%] und Zugabeelement 
40  85 8,6 6,4 15,0 750 Zugabe von 0,7 Cu, 0,7 Mn, 0,5 Zn  -  Abguss Prototyp 
41   63,4 36,6 4,1 1120 Herstellung von Mg2Si 
1 78 9,5 12,5 3,0 750 Zugabe von 0,5 Cu 
2 78 9,5 12,5 3,0 750 Zugabe von 0,5 Mn 
42 
3 78 9,5 12,5 3,0 750 Zugabe von 0,5 Cu + 0,5 Mn 
43  78 9,5 12,5 2,6 750 Einsatz von Phosphor-Silizium (P-Si) 
44  78 9,5 12,5 2,6 750 Feinungsversuch mit 1,0 Cer-MM 
45  83,1 10,1 6,8 2,5 750 Aufschmelzen mit Si-Gehalt gem. AlMg8,6Si6,4, Erhöhung des Si-
Gehalts vor Abguss auf AlSi13,5Mg9,5 mit P-Si 
1 78 9,5 12,5 2,5 750 Zugabe von 0,8 Cu 
2 78 9,5 12,5 2,5 750 Zugabe von 0,3 Mn 
3 78 9,5 12,5 2,5 750 Zugabe von 0,7 Mn 
4 78 9,5 12,5 2,5 750 Zugabe von 0,5 Zn 
46 
5 78 9,5 12,5 2,5 750 Zugabe von 1,0 Zn 
47  50 32 18 5,0 750 Herstellung Al50(Mg2Si)50 
48  78 9,5 12,5 2,7 750 Zugabe von 0,7 Mn (AlMn17) 
1 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,1 Zr (AlZr10) 
2 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,3 Zr (AlZr10) 
49 
3 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,5 Zr (AlZr10) 
1 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,1 Cer-MM 50 
2 78 9,5 12,5 2,6 750 Feinungsversuch mit 0,5 Cer-MM 
1 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,1 Ni 
2 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,3 Ni 
51 
3 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,5 Ni 









Versuchsinhalt/Zugabemenge und Zugabeelement 
1 78 9,5 12,5 2,5 750 Zugabe von 0,1 Cr (AlCr10) 
2 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,2 Cr (AlCr10) 
52 
3 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,3 Cr (AlCr10) 
1 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,1 V (AlV10) 
2 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,3 V (AlV10) 
53 
3 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,5 V (AlV10) 
1 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,1 Ti (AlTi10) 54 
2 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,2 Ti (AlTi10) 
1 78 9,5 12,5 2,6 750 Referenzprobe ohne Zusätze 
2 78 9,5 12,5 2,7 750 Zugabe von 0,06 Zr (AlZr10) 
3 78 9,5 12,5 2,6 750 Zugabe von 0,5 Ni 
4 78 9,5 12,5 2,6 750 Einsatz einer CaSi-Verbindung 
5 78 9,5 12,5 2,6 750 Einsatz einer CaSi-Verbindung 
55 
6 78 9,5 12,5 2,5 750 Zugabe von 0,06 Ni 
1 Abguss in Kokille bei einer Kokillentemperatur von 200°C 
2 Abguss in Kokille bei einer Kokillentemperatur von 300°C 
56 
3 
78 9,5 12,5 15,0 750 
Abguss einer Zugstabform (furanharzgebundener Sand) 
1 Abguss in Kokille bei einer Kokillentemperatur von 200°C 
2 Abguss in Kokille bei einer Kokillentemperatur von 300°C 
57 
3 
85 8,6 6,4 15,0 750 
Abguss einer Zugstabform (furanharzgebundener Sand) 
1 78 9,5 12,5 2,6 750 Feinungsversuch mit 0,5 Ca 58 
2 78 9,5 12,5 2,6 750 Feinungsversuch mit 1,0 Ca 
1 85 8,6 6,4 2,6 750 Feinungsversuch mit 1,0 Ca 59 
2 85 8,6 6,4 2,6 750 Feinungsversuch mit 0,5 Ca 
60   4,0 750 Abguss  der “China-Legierung“ 
61  78 9,5 12,5 7,5 750 Ultraschall-Behandlung der erstarrenden Schmelze 
62  85 8,6 6,4 7,5 750 Ultraschall-Behandlung der erstarrenden Schmelze 









Versuchsinhalt/Zugabemenge und Zugabeelement 
63  87,1 8,15 4,75 7,5 750 Ultraschall-Behandlung der erstarrenden Schmelze 
64  85 8,6 6,4 7,5 750 Zugabe von 0,7Cu, 0,7Mn, 1,0Zn  -  Ultraschall-Behandlung der erstar-
renden Schmelze 
1 85 8,6 6,4 2,5 750 Zugabe von 0,1 Ni 
2 85 8,6 6,4 2,5 750 Zugabe von 0,3 Ni 
65 
3 85 8,6 6,4 2,5 750 Zugabe von 0,5 Ni 
1 85 8,6 6,4 2,6 750 Zugabe von 0,5 Zn + 0,5 Mn 66 
2 85 8,6 6,4 2,6 750 Zugabe von 1,0 Zn + 1,0 Mn 
1 87,1 8,45 4,75 2,6 750 binär-eutektische Zusammensetzung gem. [31] 67 
2 86,1 8,8 5,1 2,6 750 selbst gewählte binär-eutektische Zusammensetzung 
1 85 8,6 6,4 2,6 750 Feinungsversuch mit 0,5 Cer-MM 68 
2 85 8,6 6,4 2,6 750 Feinungsversuch mit 1,0 Cer-MM 
69  85 8,6 6,4 1,5 750 Feinungsversuch mit 0,6 Cr (AlCr10) + 0,6 Mn 
70  78 9,5 13,5 15,0 750 Abguss von Probestabkokillen für Warmzugversuche 
71  85 8,6 6,4 3,0 750 Wiederholungsabguss für Wärmebehandlung und Referenzprobe 
72  85 8,6 6,4 3,1 750 Zugabe von 0,15 Mn - Wiederholungsabguss für Wärmebehandlung 
73  87,1 8,15 4,75 3 750 Zugabe von 0,15 Mn 
74  87,1 8,15 4,75 3,1 750 Zugabe von 0,15 Mn + 0,3 Cu 
75  87,1 8,15 4,75 3,0 750 Zugabe von 0,7 Mn + 0,7 Cu + 1,0 Zn 
76  85 8,6 6,4 3,0 750 Zugabe von 0,65 Mn – Wiederholungsabguss für Wärmebehandlung 
77  87,1 8,15 4,75 15,0 750 Abguss von Probestabkokillen für Warmzugversuche 
78  80 12,62 7,38 3 750 Abguss einer Al80(Mg2Si)20 als Vormaterial für Squeeze-Casting-Versuche 
79  87,1 8,15 4,75 3 750 Zugabe von 0,18% Ti (AlTi10) 
80  80,95 5,4 13,65 3 750 Ternär-eutektische Zusammensetzung 
81  85 8,6 6,4 15 750 Zugabe von 0,65% Mn - Abguss von Probestabkokillen für Warmzugver-
suche 










Versuchsinhalt/Zugabemenge und Zugabeelement 
82  85 8,6 6,4 15 750 Zugabe von 0,7 Mn + 0,7 Cu + 1,0 Zn - Abguss von Probestabkokillen für 
Warmzugversuche 
83  80 12,6 7,4 13 750 Abguss einer Al80(Mg2Si)20 als Vormaterial für Vakuumgießversuch 
1 78 9,5 12,5 3 750 Feinungsversuch mit 0,1% Ca 84 
2 85 8,6 6,4 3 750 Feinungsversuch mit 0,1% Ca 
85  85 9,5 5,5 5 750 Herstellung einer Al(Mg2Si)15 als Vormaterial für Schleudergießversuch 
86  78 9,5 12,5 3 750 Feinungsversuch mit 0,1% Cr und 0,1% Mn 
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Tabelle 8-2: Der Einfluss verschiedener Elemente auf die AlSi13,5Mg9,5 
 
Element Gehalt [%] Rm [MPa] Rp0,2 [MPa] A5 [%] Härte [HB] 
0,09 150 125 0,7 80,9 Titan 
0,16 147 117 0,7 75,8 
0,08 140 108 0,7 73,1 
0,1 139 106 0,85 73,7 
Vanadium 
0,2 146 111 0,85 73,1 
0,1 163 137 1,3 86,6 
0,2 147 126 1 85,6 
Chrom 
0,3 160 122 1 84,8 
0,5 173 151 1 99 Kupfer 
0,9 149 123 0,7 83,3 
0,5 167 126 0,8 83,8 Zink 
1 149 117 1 81,1 
Kupfer und Mangan je 0,5 152 119 1,2 90,3 
Kupfer, Mangan und 
Zink 
je 0,7 Cu + Mn 
und 1,0 Zn 








Abb. 8-1: Quasi-binäres Zustandsdiagramm des Systems Al-Mg2Si mit 0,09% Ti 
 











Abb. 8-3: Quasi-binäres Zustandsdiagramm des Systems Al-Mg2Si mit 0,72% Ti 
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Tabelle 8-3: Der Einfluss verschiedener Elemente auf die AlMg8,6Si6,4 
 
Element Gehalt [%] Rm Rp0,2 A5 Härte 
0,5 167 83 3 59,2 Cer-MM 
1 160 82 2,7 55,5 
Cr/Mn je 0,1 154 101 1,5 68 
0,1 171 85 3 59,8 
0,3 170 88 3 60,1 
Nickel 
0,5 171 84 3,4 60,7 
0,1 162 82 2,9 57,4 
0,5 150 108 1,6 40,3 
Ca 
1 139 96 1,7 50,2 
 






























































Abb. 8-6: Ultraschalleinfluss auf die mechanischen Eigenschaften der AlMg8,6Si6,4 






























































Abb. 8-7: Ultraschalleinfluss auf die mechanischen Eigenschaften der AlMg8,15Si4,75 
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Abb. 8-8: Ultraschalleinfluss auf die mechanischen Kennwerte der AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 
 
 
Tabelle 8-4: Ergebnisse der Umformversuche 
 
Fließgrenze [MPa] 
Umformparameter (Temperatur [°C] / Umformgrad [s-1]) Legierung 
500°C / 0,01s-1 500°C / 1s-1 530°C / 0,01s-1 530°C / 1s-1
AlMgSi1Cu 33,7 57 29,2 48 
AlMg8,15Si4,75 21,8 47,3 15,8 37,9 
AlMg8,5Si6,4Mn 26,3 47,6 17 41,9 




Tabelle 8-5: Ergebnisse der in-situ-Zugversuche  
 
Gusszustand T64-wärmebehandelt Legierung 
δmax [µm] Fmax [N] δmax [µm] Fmax [N] 
AlSi13,5Mg9,5 7,1 77,5 8 110 
AlMg8,5Si6,4Mn 14,2 135 25 195 
AlMg8,4Si6,2ZnCuMn 31,5 315 45 410 
AlMg8,15Si4,75 35,7 347,5 61 602 
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